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INTRODUCTION GÉNÉRALE
Mercredi 22 août 2018. L’avion Tu-204 de la compagnie américaine Red Wings décolle de
l’aéroport d’Oufa pour rallier Sotchi. Quelques minutes plus tard, un des réacteurs prend
feu en plein vol, forçant l’atterrissage d’urgence. Heureusement, ce jour-là, aucun blessé
n’est à déplorer. Un tel incident n’est malheureusement pas exceptionnel. Le 19 juin, un
des réacteurs de l’avion de l’équipe de football d’Arabie Saoudite prend feu lorsque celle-ci
s’apprête à atterrir à Rostov pour un match. Le 11 juin, un avion de la compagnie Lufthansa
s’embrase à Francfort pendant qu’il est acheminé à sa porte d’embarquement, tandis que
le 19 avril, c’est à Atlanta que le réacteur d’un avion prend feu au décollage. Pour ne citer
que quelques exemples de l’actualité récente.
Figure A. – Aéroport de Fort Lauderdale (USA). 29 octobre 2015
Les sources d’incendies sont nombreuses dans un avion. Si des défaillances techniques sont
souvent à l’origine (court-circuit, fuite de carburant), des éléments extérieurs imprévisibles
peuvent parfois être mis en cause (explosion de la batterie externe d’un passager dans un
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vol Ryanair le 31 juillet dernier). Les conséquences d’un incendie dans un avion pouvant
être dramatiques (Figure A), les normes de sécurité imposées par le secteur aéronautique
sont particulièrement exigeantes.
Les recherches sur la tenue au feu des matériaux composites ont démarré à la fin des
années 70, parallèlement à leur développement pour des applications dans le domaine aéro-
spatial. Les premières pièces composites étant utilisées comme bouclier thermique, l’accent
a d’abord été mis sur l’analyse de leur intégrité face à une agression thermique intense.
Au milieu des années 90, les premières recherches sur la tenue mécanique d’un matériau
composite soumis à la fois à un chargement mécanique et à une agression thermique (re-
présentative d’un incendie plus ou moins développé) sont publiées. En collaboration avec
les industries navales et aéronautiques, soucieuses de pouvoir prédire la durée de vie de ces
matériaux utilisés pour des pièces structurelles, des laboratoires de recherche développent
des techniques expérimentales pour caractériser le comportement au feu des matériaux
composites. Le point commun de toutes ces publications : elles concernent uniquement
des matériaux composites à matrice thermodurcissable, qui sont utilisés depuis des di-
zaines d’années dans ces secteurs (carbone/époxy, carbone/phénolique, verre/vinylester ou
verre/polyester).
À partir de la fin des années 90, l’utilisation des matériaux composites à matrice thermo-
plastique se développe dans de nombreuses industries. Les raisons qui peuvent l’expliquer
sont nombreuses : mise en œuvre facilitée, cadences de productions plus élevées, régle-
mentation environnementale, etc. Le comportement de ces matériaux est cependant moins
bien connu que les matrices thermodurcissables, ce qui freine leur développement pour des
applications structurelles.
L’équipe de recherche en mécanique des matériaux du Groupe de Physique des Matériaux
a fait de l’étude du comportement de stratifiés à matrice thermoplastique à haute tempéra-
ture une de ces problématiques majeures depuis une dizaine d’années. Entre 2013 et 2015,
les premières études sur les propriétés mécaniques résiduelles suites à l’exposition à un flux
thermique rayonnant sont menées. En 2015, le projet Carnot DECOLLE vise à développer
un banc d’essai qui permet d’exposer des matériaux composites à un chargement combiné
associant un flux thermique rayonnant et un chargement mécanique.
Les travaux de thèse présentés dans ce manuscrit s’inscrivent dans la continuité de ce projet.
L’ambition majeure est de mieux comprendre le comportement mécanique de stratifiés
carbone/PPS lors de sollicitations thermo-mécaniques couplées pour des flux thermiques
rayonnant d’une intensité allant jusqu’à 60 kW.m-2. Ce travail se divise en 4 parties.
Après un bref rappel sur les matériaux composites à matrice polymère et la présentation
du matériau étudié, le contexte de l’étude sera précisé. Le chapitre bibliographique propose
un état de l’art sur la résistance au feu des matériaux composites (Chapitre 1) et permet
d’identifier trois axes d’études.
On s’intéresse d’abord à l’évolution des propriétés du matériau et des ses constituants
(Chapitre 2). Dans une première partie, les mécanismes de décomposition sous différentes
atmosphères (neutre ou oxydante) sont étudiés. La cinétique de décomposition sous atmo-
sphère neutre est alors modélisée. La deuxième partie s’intéresse à l’évolution des propriétés
thermo-physiques et surtout mécaniques avec la température. Une attention particulière
est portée à l’étude du comportement en traction, notamment pour des températures su-
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périeures à la température de fusion. Les mécanismes d’endommagement spécifique au sein
d’un composite avec une matrice fondue sont observés.
La connaissance de l’évolution des propriétés et de l’état du matériau avec la température
permet alors de mener des investigations sur le comportement mécanique du matériau
soumis à des chargements thermo-mécaniques combinés (Chapitre 3). Des sollicitations de
type fluage, considérées comme représentatives du chargement mécanique d’une pièce en
service, sont appliquées en traction et en compression. Afin d’appréhender les mécanismes
d’endommagement de manière plus générale, le comportement sous sollicitation monotone
à rupture est également étudié.
Le dernier chapitre présente le développement d’outils numériques permettant de simuler le
comportement thermique et thermo-mécanique de composites stratifiés (Chapitre 4). Pour
des raisons de temps, l’étude est restreinte aux températures inférieures à la température de
décomposition de la matrice. Les simulations sont majoritairement réalisées sur un modèle
mésoscopique où torons et matrice sont représentés de façon explicite. Le choix de cette
échelle d’étude est motivé par la forte hétérogénéité de propriétés au sein du matériau qui
nécessite d’être prise en compte pour simuler le plus précisément possible son comportement
thermo-mécanique. Afin de déterminer les propriétés inconnues des constituants et leur
évolution avec la température, une méthode d’identification inverse basée sur un algorithme
génétique est mise en place.
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Généralités sur les matériaux composites
Définition
Dans son sens le plus large, le terme « composite » désigne tout matériau constitué de
plusieurs phases. En science des matériaux, il décrit généralement un matériau composé
« d’une ou plusieurs phase(s) discontinue(s) répartie(s) dans une phase continue» [1]. La
phase continue est appelée la matrice, et donne la forme géométrique à la pièce. La ou
les phase(s) discontinue(s) sont quant à elles qualifiées de renfort et assurent généralement
la tenue mécanique. L’association de ces différentes phases permet d’obtenir un nouveau
matériau "sur mesure" combinant au mieux les avantages de chacune des phases.
Les renforts
Les renforts peuvent se présenter sous différentes formes. Dans le cas des composites par-
ticulaires, ils visent à améliorer une ou plusieurs propriétés de la matrice (la rigidité par
exemple) ou à en apporter de nouvelles. Parfois, les particules servent simplement à réduire
le prix de la matrice. Les renforts peuvent aussi se présenter sous la forme de fibres, conti-
nues (fibres longues) ou discontinues (fibres courtes), et confèrent au matériau composite
un comportement généralement anisotrope. Les renforts fibreux sont constitués de milliers
de filaments très fins (de quelques microns à quelques dizaines de microns) et regroupés
en paquets appelés torons. L’organisation spatiale des renforts constitue l’architecture du
renfort fibreux :
• Le mât est un assemblage de pelotes de fibres à orientation aléatoire, et donc qua-
siment isotrope, maintenu en place par un liant. Il est généralement utilisé pour des
pièces de grandes séries non structurelles nécessitant un faible taux de fibres.
• L’assemblage unidirectionnel (UD) est composé de torons orientées dans une direction
(appelé sens trame) et maintenus par un fil dans la direction perpendiculaire (sens
chaîne).
• Le tissu est un assemblage 2D composé de torons orientés dans deux directions per-
pendiculaires (chaîne et trame) qui se chevauchent selon un tissage spécifique, appelé
motif (voir Figure B).
• Les tissus multidirectionnels sont une variante 3D des tissus décrits précédemment.
Chaque tissu provient de la répétition d’un motif, généralement appelé Volume Élémentaire
Représentatif (VER). Cette désignation ne souligne pas le fait qu’il faille généralement 4
ou 5 motifs pour observer un comportement représentatif de l’échelle macroscopique.
Les renforts les plus couramment utilisés sont composés de fibres de carbone, de verre ou
d’aramide.
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(a) (b) (c)
Figure B. – Différents types de tissus 2D (a) Taffetas (b) Sergé (c) Satin [2]
Les matrices
On peut distinguer trois grandes familles de matériaux composites, selon le type de matrice
qui les compose :
• Les Composites à Matrice Organique (CMO). Ils sont caractérisés par une matrice
polymère dont la rigidité et la résistance mécanique sont beaucoup plus faibles que
celles des renforts. La variété des matériaux pouvant les composer et des techniques
de mise en œuvre associées, ainsi que leurs propriétés mécaniques spécifiques (rap-
portées à la masse volumique) très intéressantes en font aujourd’hui la famille la plus
répandue.
• Les Composites à Matrice Métallique (CMM). Contrairement aux CMO, leurs fibres
(céramiques ou métalliques) possèdent des propriétés mécaniques proches de celles de
la matrice. Cette particularité réduit les efforts de cisaillement entre fibres et matrice
qui sont parfois observés dans les CMO. Développés à partir des années 60, les CMM
furent initialement uniquement utilisés dans le domaine aérospatial en raison d’un
coût très élevé [3]. Leur tenue à haute température (l’inconvénient majeur des CMO)
et la démocratisation de matrices plus légères (aluminium, magnésium ou titane) a
favorisé leur utilisation dans d’autres secteurs depuis une vingtaine d’années.
• Les Composites à Matrice Céramique (CMC). Grâce à des matrices présentant des
propriétés de résistance au choc ou à la température, ils sont généralement utilisés
dans des conditions sévères : freins d’avion, turbines à gaz ou protection thermique
des véhicules spatiaux. Ils sont très majoritairement composés de fibres céramiques
(carbone ou Si-C).
Cette étude se focalisant sur le comportement d’un composite à matrice organique, une
description plus précise des matrices organiques (ou polymères) est proposée dans le para-
graphe suivant.
Les différentes matrices organiques
Les matrices polymères peuvent êtres décrites à plusieurs échelles. À l’échelle moléculaire,
elles sont composées de molécules de base, appelées mère ou monomère, liées les unes aux
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autres par des liaisons covalentes. À l’échelle microscopique, cet assemblage de monomères
aboutit à la formation de longues chaînes, appelées macromolécules et pouvant contenir de
quelques centaines à plusieurs dizaines de milliers de molécules élémentaires. Ces chaînes
possèdent un squelette (généralement carboné) composé de molécules linéaires, sur lequel
peuvent être greffés des groupements latéraux . Le type de chaîne et la façon dont elles
sont liées permet de définir les différentes familles de polymère.
Lorsque le squelette de la chaîne comporte uniquement deux extrémités, on parle de chaines
linéaires. Fréquemment, la chaîne principale présente en plus des branches latérales (com-
posées des même monomères) plus courtes et qualifiées de ramifications. On parle alors de
chaîne ramifiée. Dans ces deux premiers cas, le polymère est dit thermoplastique (Figure
C). Les chaînes sont enchevêtrées et uniquement liées entre elles par des liaisons électro-
statiques faibles (de type Van der Waals).
Il est aussi possible que les chaînes soient reliées les unes aux autres par des liaisons chi-
miques, formant ainsi une structure tridimensionnelle (par opposition à la structure linéaire
évoquée ci-dessus). Lorsque ces jonctions sont réalisées par les mêmes molécules que celles
du monomère, le polymère est dit thermodurcissable. Si les liaisons sont composées
d’autres atomes ou molécules (à l’instar du soufre liant les chaînes dans le caoutchouc), on
parle d’élastomère (Figure C).
Outre cet arrangement spatial, les polymères peuvent également présenter un arrangement
cristallin. A une température dite de cristallisation, il est possible pour les chaines de se
rapprocher sous l’action des forces électrostatiques et de se positionner parallèlement les
unes aux autres, jusqu’à l’équilibre avec les forces de répulsion entre atomes [4]. Ces zones
ordonnées (qui représentent généralement entre 10 et 50% du volume total), appelées zones
cristallines, ne sont observables que dans un polymère thermoplastique, que l’on qualifie
alors de semi-cristallin. Certains polymères thermoplastiques ne présentent pas de telles
zones, et sont alors qualifiés d’amorphes. Étant donné la faible mobilité des chaînes dans
un réseau tridimensionnel, tous les polymères thermodurcissables sont amorphes.
Ces différentes structures conditionnent le comportement thermique, physico-chimique et
mécanique des matrices polymères (et donc des matériaux composites qu’elles composent).
Elles ne sont néanmoins pas figées et peuvent évoluer notamment en fonction de la tem-
pérature. On peut ainsi définir trois températures caractéristiques des polymères pour
lesquelles le matériau subit d’importants changements de structure : la transition vitreuse
Tg, la température de fusion Tf et la température de décomposition Td.
Les températures caractéristiques des polymères
En dessous de Tg, le matériau est dans un état vitreux, les chaines sont organisées sous
la forme de pelotes enchevêtrées dans les zones amorphes et de lamelles dans les zones
cristallines. La mobilité des chaines est alors très faible.
À partir de T > Tg, la chaleur apportée est suffisante pour rompre une partie des liaisons
faibles et augmenter la mobilité des chaines. Dans les polymères thermoplastiques, une
des conséquences est le désenchevêtrement partiel des pelotes de chaînes dans les zones
amorphes (il peut néanmoins subsister des nœuds physiques). Le polymère présente alors
un comportement mécanique dit caoutchoutique.
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Figure C. – Les différents types de chaînes macro-moléculaires [4]
Lorsque T > Tf , les zones cristallines, maintenues en place par des liaisons secondaires plus
fortes que celles détruites lors de la transition vitreuse, se désorganisent totalement. Cette
destruction dépendant de la taille des lamelles cristallines, la fusion s’opère sur une plage
de température plutôt qu’à une température précise. Il ne subsiste ensuite qu’une phase
amorphe dans le polymère, dont les chaînes sont suffisamment mobiles pour s’affranchir
des noeuds physiques par reptation et s’écouler. Le polymère thermoplastique présente
alors un comportement fluide. Le même comportement est observé dans les polymères
thermoplastiques amorphes, qui s’écoulent dès lors que la température permet une mobilité
suffisante.
La dernière température caractéristique d’un polymère est celle de sa décomposition ther-
mique. Durant cette transformation, les liaisons covalentes constituant les chaînes sont
rompues, aboutissant à la formation de molécules plus petites, de gaz de décomposition et
parfois d’un résidu carboné. Les mécanismes et produits de décomposition sont très variés
et seront détaillés plus précisément dans la section 1.2.1 du Chapitre 1.
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Polyphénylène sulfide (PPS)
Figure D. – Formule chimique du PPS
Le poly(sulfure) de phénylène (aussi appelé poly(thiophénylène) ou poly(thio-1,4-phénylène)),
abrégé PPS (de l’anglais polyphenylene sulfide) est un polymère thermoplastique semi-
cristallin. Sa structure consiste en une alternance de cycles aromatiques disubstitués (2
atomes d’hydrogène du cycle benzène sont substitués) et d’atomes de soufre (Figure D).
Bien qu’étant thermoplastique, il présente la particularité de pouvoir réticuler, ce qui fait
qu’il est parfois qualifié de polymère thermoplastique-thermodurcissable ou de polymère
thermoplastique réticulable [5]. Le PPS est principalement utilisé pour sa haute stabilité
thermique, qui fait qu’il est souvent classé dans la famille des polymères thermostables avec
notamment le PEEK ou le PI. Cette haute résistance est liée aux énergies de dissociation
élevées de ces liaisons chimiques et sa structure aromatique qui favorise la formation d’un
résidu carboné au cours de la pyrolyse [6]. Le choix de ce matériau se justifie par les dif-
férentes études déjà réalisées au Groupe de Physique des Matériaux sur la tenue à haute
température du PPS et de ses composites [7–9], ainsi qu’en raison des ses applications dans
l’aéronautique.
Parmi ses autres avantages, on peut citer sa haute résistance chimique et sa bonne tenue
mécanique (Tableau 0.1). Les principaux fournisseurs mondiaux de PPS sont Chevron
Phillips, Ticona, Toray Plastics ou DIC.
Le PPS utilisé pour cet étude est le Forton 0204 fourni par la société Celanese.
Table 0.1. – Propriétés de la résine PPS
Propriété Valeur moyenne Source
Tg (°C) 90 [10]
Tf (°C) 280 [9, 10]
E (GPa) 3,0 [7, 10,11]
ν 0,36 [10]
σr traction (MPa) 111 [7, 10,12]
εr traction (%) 9 [7]
σr compression (MPa) 148 [10]
G (GPa) 0,8 [10]
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Stratifié Carbone/PPS
Le matériau composite étudié est un stratifié carbone/PPS de 7 plis tissés selon un mo-
tif satin de 5 (Figure E). Il est fourni par la société Soficar. La matrice PPS (Fortron
0204) et les fibres de carbone (T300 3K) sont respectivement fournis par Hexcel et To-
ray. L’ensemble est assemblé par thermo-compresion selon la séquence d’empilement sui-
vante : [(0/90°),(±45°),(0/90°),(±45°),(0/90°),(±45°),(0/90°)] (que l’on peut considérer
comme ayant un comportement quasi-isotrope). Le taux volumique de fibres dans le ma-
tériau est de 50%.
Figure E. – Satin de 5 [8]
Contexte et cadre de l’étude
Les matériaux composites à matrice organique ont depuis leur apparition après la Seconde
Guerre mondiale connu un intérêt croissant dans de nombreux secteurs industriels (aéro-
nautique et aérospatial principalement), notamment en raison de leur excellentes propriétés
spécifiques et de leur prédisposition à une conception « sur mesure ». Un chiffre permet de
le quantifier : l’utilisation de ces matériaux a été multiplié par 30 entre 1960 et 2000. Tout
laisse à penser que cette tendance devrait se confirmer dans les prochaines années, comme
le montre le lancement en 2013 par les deux acteurs majeurs de l’industrie aéronautique,
Airbus et Boeing, des premiers avions composés à plus 50% de matériaux composites en
masse (A350 XWB et B787), reléguant à la seconde place les alliages d’alluminium [13].
Deux grandes tendances émergent de cette utilisation croissante des matériaux composites.
Premièrement, le développement de ces matériaux pour des applications de grande série
(dans l’automobile par exemple) soulève la question des cadences maximales possibles et
aussi celle de la recyclabilité. On peut ici citer la directive européenne dite VHU, qui
impose depuis le 1er janvier 2015 que le "taux de réutilisation et de valorisation [soit] porté
à un minimum de 95% en poids moyen par véhicule". Tandis que la mise en forme des
composites à matrice thermodurcissable (TD) met en jeu des réactions chimiques longues
et irréversibles (formation de liaisons covalentes et infusibilité de la matrice), celle des
matrices thermoplastiques (TP) se base sur une réorganisation instantanée et réversible
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de leur structure en fonction de la température. Cette différence entraîne de nombreux
avantages pour ces matrices : stockage facilité (pas besoin de brider la polymérisation en la
stockant à basse température), mise en œuvre plus aisée et rapide, recyclage possible (dans
certains cas), etc [14]. Leur utilisation dans des applications de grandes séries soumises à
des normes environnementales s’impose alors comme une évidence, expliquant un taux de
croissance de 10% par an, contre 3% pour les composites à matrice TD [15].
Seconde tendance observée : l’utilisation de ces matériaux dans des applications de plus en
plus critiques (surtout dans l’aéronautique, la marine, ou le transport d’hydrocarbures), qui
a connu un développement exponentiel ces vingt dernières années. Se pose alors évidem-
ment la question de la tenue de ces matériaux dans des environnements sévères (humidité,
températures élevées, exposition au feu, etc.).
De ces deux axes émerge une problématique : comment les matériaux composites à matrice
thermoplastique se comportent-ils dans des conditions critiques ? Pour répondre à cette
question, on peut s’intéresser à la tenue d’une pièce composite soumise en service à une
température élevée. Ce type d’étude vise à déterminer si un matériau est compatible avec
les conditions de sollicitation définies par son environnement en service. Pour exemple, on
peut citer le projet TOUPIE (maiTrise des cOmposites carbone/thermoplastique haUte
Performance pour pIèces aéronautiquEs), initié en 2006 et associant l’INSA Rouen et la
société Safran Nacelles. L’objectif était notamment de comparer le comportement méca-
nique à 120°C (température d’utilisation en service de certaines pièces de nacelle de moteur
d’avion) de matériaux composites à matrice TD couramment utilisés dans l’aéronautique
(C/Epoxy) et de composites à matrice TP (C/PPS et C/PPEK) [7]. Le but de cette étude
était de vérifier la possibilité d’utiliser des matériaux composites à matrice TP dans un en-
vironnement nacelle. Néanmoins, l’utilisation d’un nouveau matériau pour une application
aéronautique nécessite de valider sa tenue dans de nombreuses conditions (étape de certi-
fication), notamment plus critiques que celles de service. Parmi celles-ci, la résistance au
feu est particulièrement importante pour assurer la sécurité des passagers. Pour permettre
la certification, une compréhension fine des nombreux mécanismes physico-chimiques ou
thermo-mécaniques impliqués lors d’une exposition au feu est nécessaire.
Concernant le comportement au feu, deux cas de figure peuvent être considérés :
• la pièce est soumise à la chaleur d’un incendie adjacent (approche dite cabine en
aéronautique)
• la pièce est soumise directement à une flamme (approche structure)
Tandis que la seconde approche nécessite le recours à une flamme impactante, la première
peut aussi bien faire appel à une flamme de plus faible intensité ou à d’autres moyens pour
reproduire la chaleur d’un feu (flux radiant par exemple) 1.
Si des études sur le comportement au feu des matériaux composites ont commencé dès
la fin des années 70, un niveau de complexité supplémentaire a été franchi au début des
années 90. Les matériaux composites étant alors de plus en plus utilisés pour des applica-
tions structurelles, il est devenu nécessaire de comprendre le comportement mécanique lors
d’une exposition au feu. Or, il n’existe dans la littérature quasiment que des études sur
1. Le fait qu’aucune flamme impactante ne soit utilisée ne signifie pas pour autant qu’il ne puisse y avoir
inflammation du matériau
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le comportement mécanique de matériaux composites à matrice thermodurcissable soumis
au feu 2. C’est dans ce contexte qu’a été initié par le GPM (Groupe de Physique des Ma-
tériaux) et le CORIA (COmplexe de Recherche Interprofessionnel en Aérothermochimie)
le projet Carnot DÉCOLLE en mars 2015 (Développement d’une plateforme d’Étude du
COmportement mécanique au feu de composites thermopLastiques pour L’aéronautiquE).
Ce dernier visait le développement d’un banc expérimental permettant de caractériser le
comportement mécanique de matériaux composites soumis à un flux rayonnant. Dans la
continuité de ce projet, les travaux de thèse présentés dans ce manuscrit visent à carac-
tériser et simuler le comportement thermique et mécanique d’un matériau composite à
matrice TP soumis à un flux thermique. Dans cette optique, une analyse multi-échelle du
comportement thermo-mécanique du Carbone/PPS est proposée.
Les phénomènes physiques sont caractérisés par différentes échelles d’étude. De façon très
générale, on distingue les phénomènes qui se déroulent à l’échelle de la microstructure du
matériau (échelle microscopique) de ceux qui se produisent à l’échelle du matériau lui-même
ou du produit qu’il compose (échelle macroscopique). Cette approche peut s’avérer incom-
plète dans le cas d’un matériau composite selon les mécanismes étudiés. Ainsi l’analyse
multi-échelle peut s’appuyer sur 2 à 6 niveaux d’analyse [17]. On peut distinguer :
• L’échelle matière ou microscopique est définie par un échantillon homogène de
petite taille. Elle correspond à l’échelle d’étude des constituants d’un matériau com-
posite.
• L’échelle mésoscopique est celle du pli d’un matériau composite
• L’échellematériau s’intéresse au comportement éprouvettes dans lesquelles le nombre
et l’orientation des plis ainsi que les fractions volumiques des constituants sont dé-
finis, généralement en vue de connaître le comportement d’un matériau pour une
application.
• L’échelle structure s’appuie sur des éprouvettes qui présentent un comportement
influencé par leur forme et/ou leur dimensions.
• L’échelle assemblage tient compte d’éventuelles conditions de montage (éprouvettes
boulonnées par exemple) et vise à caractériser un comportement lors de l’assemblage
et de possibles concentrations de contrainte.
• Enfin, l’échelle système se base sur l’étude d’un assemblage de pièces dans leurs
conditions finales de montage.
Le choix des échelles de caractérisation/modélisation dépend de la finalité de l’étude, l’ob-
jectif étant de simuler chaque phénomène à l’échelle la plus pertinente. Les travaux pré-
sentés ici visent à mieux comprendre le comportement thermo-mécanique d’un stratifié
quasi-isotrope C/PPS lors d’une exposition à un flux thermique. Comme cela sera abordé
dans la revue bibliographique (Chapitre 1), l’exposition au feu conduit à l’apparition de
gradients thermiques importants dans les structures composites. Afin de comprendre et
simuler leur comportement, il convient de déterminer dans un premier temps le comporte-
ment de chacun des constituants du matériau à une température donnée, ce qui fera l’objet
2. On retrouve toutefois dans la littérature des études portant sur les propriétés mécaniques résiduelles
de matériaux composites thermoplastiques après exposition au feu [16].
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d’une étude à l’échelle matériau (Chapitre 2). Bien entendu, la connaissance seule de ce
comportement ne suffit pas à déterminer de façon exacte le comportement au feu d’un
matériau composite (influence mutuelle des constituants, effet de taille, etc.). Ainsi, l’étude
expérimentale du comportement mécanique de plaques et d’éprouvettes soumises à un flux
thermique est présentée dans le Chapitre 3. Ce comportement est étudié pour deux types
de chargement mécanique : la traction et la compression, donnant lieu à des observations à
l’échelle matériau et structure. Le dernier chapitre de ce manuscrit présente enfin les outils
numériques développés afin de simuler le comportement thermo-mécanique de matériaux
composites stratifiés tissés (Chapitre 4).
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1.1. Introduction
1.1. Introduction
Dans le cadre de l’étude du comportement au feu d’un matériau, il convient de distin-
guer deux grandes familles de propriétés que sont la réaction au feu et la résistance au
feu. La première décrit la manière dont un matériau se comporte comme combustible et
se focalise donc principalement sur l’inflammation et la contribution à la phase de déve-
loppement d’un incendie. La seconde renseigne la capacité du matériau à conserver ses
propriétés (thermiques, physico-chimiques et mécaniques) tout au long de l’exposition au
feu. Si la connaissance des deux est fondamentale pour décrire pleinement le comportement
au feu d’un matériau, leur étude est généralement découplée du fait de techniques de ca-
ractérisation très différentes. On peut néanmoins recenser ces dernières années des études
s’intéressant parallèlement à ces deux famille de propriétés [18–20].
1.1.1. Réaction et résistance au feu
La réaction au feu résultant de la nature combustible du matériau, son étude vise à caracté-
riser la capacité du matériau à s’enflammer au contact d’une flamme (inflammabilité) puis
à entretenir cette flamme. Cette science est particulièrement importante dans le domaine
des composites à matrice organique car tous les matériaux carbonés sont combustibles.
De nombreuses propriétés caractérisent la réaction au feu. D’après différents auteurs, le
dégagement de chaleur et la vitesse à laquelle il s’opère (débit calorifique ou Heat Release
Rate en anglais) est le paramètre clé pour décrire la réaction au feu [21–23]. Pour l’étudier,
on utilise un calorimètre à cône (Figure 1.1), développé en 1984 par Babraukas [24]. Une
éprouvette est placée sous une hotte aspirante et soumise à un flux thermique provenant
du rayonnement d’une résistance conique chauffante. Les gaz émanant de la combustion
sont allumés grâce à une bougie d’ignition et les produits de décompositions récupérés par
une hotte aspirante. Parmi les propriétés mesurables, on peut citer le temps nécessaire à
l’ignition ou encore les taux d’émissions d’O2 (développement du feu) et de CO2 (toxicité
du feu).
Un deuxième test particulièrement répandu est la mesure de l’Indice Limite d’Oxygène (ou
LOI en anglais), défini par la norme ISO 4589-2 ou UL-94. Il consiste à mesurer la pro-
portion minimale en dioxygène d’un mélange O2+N2 nécessaire à entretenir la combustion
d’un échantillon de polymère pendant une durée spécifique. On peut souligner que ce test
(dans sa configuration verticale, UL-94 V) fut originellement conçu pour étudier les consé-
quences qu’aurait l’inflammation d’un poste de télévision si un tapis se trouvait en dessous
(représentatif des salons américains des années 50) [25]. Aussi anecdotique que cela puisse
paraître, cet exemple illustre la difficulté de caractériser la réaction au feu des matériaux,
tant les scénarios d’incendie sont variés.
Au-delà de la caractérisation de la réaction au feu, un pan de la discipline se consacre à
la modification des propriétés du matériau de façon à retarder l’ignition ou la propagation
d’une flamme après inflammation du matériau [26]. Pour cela, deux stratégies sont envi-
sageables : le développement de matériaux intrinsèquement ignifuges ou, comme c’est plus
fréquemment le cas, l’ajout d’additifs retardateurs. Historiquement, les composés halogé-
nés furent les premiers à être utilisés, mais on peut trouver aujourd’hui des hydroxydes
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Figure 1.1. – Schéma d’un banc de mesure de type calorimètre à cône
métalliques ou des systèmes intumescents (entrainant le développement d’une couche car-
bonée en surface qui limite les transferts thermiques et les transferts de matière et par
conséquent, l’inflammation) [27]. Les recherches dans ce domaine sont en constante évo-
lution étant donné l’utilisation croissante de matériaux polymères dans des applications
toujours plus variées, ainsi que l’influence de la réglementation, notamment environnemen-
tale/écologique, elle aussi évolutive. Dans cette dernière catégorie, on peut notamment
citer la règlementation REACH, entrée en vigueur en 2007 et qui a réorienté une partie des
recherches en interdisant certains composés chimiques [25]. Étant donné la thématique de
recherche présentée dans ce manuscrit (étude du comportement mécanique d’un matériau
soumis à la chaleur d’un feu dans la logique de l’approche cabine), la réaction au feu du
C/PPS n’a pas été étudiée et la littérature concernant le sujet ne sera pas décrite ici.
L’étude de la résistance au feu considère le matériau comme un élément structurel et
vise à comprendre et caractériser comment et combien de temps il peut assumer ce rôle.
Pour cela, il convient de recenser l’ensemble des phénomènes ayant une influence sur le
comportement du matériau, allant de l’évolution de ces propriétés avec la température
jusqu’à sa transformation chimique pour des températures élevées. Ces phénomènes peuvent
être divisés en trois catégories : thermique, chimique et mécanique [28]. Une autre vision,
notamment décrite pas Dimitrienko, sépare ces phénomènes en deux selon qu’ils soient
intrinsèques au matériau ou dépendants de la structure ou de la sollicitation (soit thermique
ou mécanique) [29].
1.1.2. Phénomènes induits par une exposition au feu
1.1.2.1. Transferts thermiques
Comme l’illustre l’exemple de l’étude de la réaction au feu, définir un scénario d’incendie
est souvent difficile. Considérons dans un premier temps un cas simple : une densité de
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flux thermique est imposée sur une surface dS d’un volume élémentaire dV . La grande
majorité des phénomènes qui s’opèrent sont fonction de la distribution de température en
son sein. De façon générale, la loi de conservation de l’énergie dans un volume de contrôle
peut s’écrire sous la forme suivante [30] :
Variation temporelle = Terme de flux + Création/Consommation intérieure (1.1)
L’évolution de la température peut donc être déterminée grâce à un bilan énergétique.
Considérons dans un premier temps le terme de flux. La température au niveau de la
surface exposée étant plus élevée qu’ailleurs, un flux thermique de conduction se propage
vers les zones non exposées. Uniforme dans les matériaux isotropes et homogènes, ce flux
est fortement hétérogène dans les matériaux composites en raison de leur hétérogénéité
et anisotropie. Ce flux de conduction est relié au gradient de température et au tenseur
de conductivité thermique au travers de la loi de Fourier. Le second terme de droite dans
l’équation (1.1) est associé à un processus de conversion d’une forme d’énergie (mécanique
ou chimique) en énergie thermique (exemple : l’énergie dissipée par une déformation plas-
tique - exothermique - ou consommée par la fusion du matériau - endothermique).
L’application de l’équation (1.1) à notre exemple aboutit finalement à l’équation suivante
[28] :
∂E
∂t
= −→∇ .(λ−→∇T ) + p (1.2)
où E est l’énergie interne, λ le tenseur de conductivité et p un terme source. Cette équa-
tion de diffusion de la chaleur, sert de base à tous les modèles thermiques visant à
décrire l’évolution de la température d’un matériau composite soumis au feu. Les autres
échanges thermiques (convection et rayonnement) n’étant définis qu’à la frontière du vo-
lume, ils n’apparaissent que dans les conditions aux limites utilisées pour la résolution de
l’équation (1.2) [31]. Moyennant un certain nombre d’hypothèses simplificatrices, l’équation
(1.2) peut être écrite sous la forme ci-dessous :
ρCp
∂T
∂t
= −→∇ .(λ−→∇T ) + p (1.3)
En 1981, Charles parvint à modéliser l’évolution de la température dans un composite
carbone/époxy soumis à de faibles flux thermiques (7 kW/m2) à l’aide d’un modèle de
conduction pure 3D [32]. La même année, Griffis et al. ont montré pour des flux plus élevés
la nécessité de prendre en compte d’autres phénomènes pour modéliser de façon plus précise
le comportement thermique d’un matériau composite [33]. En effet, certaines hypothèses
adoptées dans le modèle de conduction pure (décrit par l’équation (1.3)) ne sont plus valides
au-delà d’une certaine température.
1.1.2.2. Dégradation et décomposition thermique
Lorsqu’il est soumis à une température suffisamment élevée, le matériau subit dans un pre-
mier temps une dégradation thermique décrite par la norme ISO 13943 :2017 comme
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le "processus par lequel l’action de la chaleur (...) cause une détérioration (...) de plusieurs
propriétés". Si cette définition semble davantage appliquée aux propriétés mécaniques, une
définition plus générale l’assimilerait plutôt à une modification des propriétés. Les change-
ments d’états du matériau (transition vitreuse et fusion) accentuent encore les modifications
de propriétés sur ces plages de températures.
Si la température est suffisamment élevée, le matériau subit ensuite une décomposition
thermique, qui peut être décrite comme la modification de la composition et de la struc-
ture chimique du matériau. Du point de vue chimique, le matrice subit une pyrolyse,
aboutissant à la formation de gaz de décomposition et parfois d’un résidu carboné (souvent
appelé char ou charbon/goudron en français). En présence d’oxygène dans l’atmosphère,
les gaz de décomposition peuvent s’enflammer et causer l’inflammation du matériau. Le
charbon peut quant à lui, avec les fibres, subir une oxydation. Toutes ces modifications
chimiques s’accompagnent d’une modification brutale des propriétés.
Du point de vue thermique, cette décomposition thermique a de nombreuses conséquences.
En effet les mécanismes chimiques de la décomposition (pyrolyse, oxydation, inflammation)
s’accompagnent d’échanges de chaleur (réaction endothermique pour la première, exother-
mique pour les deux autres) qui influent sur le bilan énergétique. La modification des
propriétés qui en résulte s’accompagne aussi d’une perturbation importante des échanges
thermiques au sein du matériau (chute de la conductivité effective avec la formation de
porosités) mais également en surface (modification de l’émissivité).
Du point de vue mécanique, d’autres phénomènes comme le délaminage ou les ruptures de
fibres sont accentués par la chute brutale de propriétés mécaniques induite par la décom-
position thermique.
Ce rapide aperçu des phénomènes mis en jeu montre la complexité du comportement des
matériaux composites soumis à des flux de chaleur. Dans un premier temps, on s’intéres-
sera à l’influence de la température sur les phénomènes de dégradation et de décomposition
thermique (Section 1.2). On peut préciser que la première ne s’arrête pas dès que la seconde
commence, mais qu’au contraire, elles opèrent simultanément. En effet, la dégradation dé-
crit l’évolution des propriétés avec la température, tandis que la décomposition décrit une
transformation chimique entrainant une profonde modification des propriétés sur une plage
de température réduite. Dès lors, l’étude de la dégradation thermique se penche sur l’évo-
lution des propriétés aussi bien avant, que pendant et après la décomposition thermique.
Pour la décrire précisément, il faut dans un premier temps comprendre l’évolution des
constituants avec la température, ce qui est ici présenté dans la section portant sur la dé-
composition thermique (Section 1.2.1).
Le cas particulier d’une exposition combinée à un flux de chaleur (entrainant un gradient de
température et de nombreux phénomènes associés) et à des sollicitations mécaniques, sera
ensuite abordé via des exemples expérimentaux (Section 1.3) et numériques (Section 1.4).
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1.2. Influence de la température sur le comportement des
matériaux composites
1.2.1. Décomposition thermique
1.2.1.1. Mécanismes de décomposition
Résines polymères Les matériaux polymères présentent de nombreuses compositions et
structures chimiques, ce qui impliquent des mécanismes de décomposition variés. Drysdale
a proposé de regrouper ces mécanismes en 5 catégories, selon les différents états par lesquels
passe le matériau avant d’atteindre sa forme finale décomposée (Figure 1.2) [34].
Figure 1.2. – Les différents modes de décomposition thermique d’un polymère
(reproduit à partir de [34])
Les mécanismes (a) et (b) sont peu courants dans les matériaux dont on étudie la résis-
tance au feu et ne seront pas développées ici. Le mécanisme (c) illustre la décomposition
thermique des matrices thermoplastiques. Ces dernières sont dans un état fondu avant
que ne débute la décomposition thermique, qui n’est pas un simple changement d’état
comme dans les cas (a) et (b) mais bien une transformation chimique accompagnée de
la conversion d’une partie plus ou moins importante du matériau en gaz (qualifié ici de
gazéification). Les résines thermodurcissables subissent quant à elles cette même décompo-
sition (et gazéification) sans passer par un état fondu car leur structure chimique empêche
la fusion (mécanismes (d) et (e)). Néanmoins, certaines résines (e.g. polyester ou polyuré-
thane) peuvent au cours de leur décomposition passer par un état intermédiaire, qualifié
de sous-produit liquide, qui, à l’inverse de l’état fondu, est irréversible (mécanisme (d)).
Intéressons-nous désormais plus en détail aux mécanismes de décomposition thermique.
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Celle-ci intervient dès lors que l’énergie thermique apportée est suffisante pour rompre des
liaisons covalentes des chaînes polymériques. Ces chaînes se cassent alors en plusieurs frag-
ments moléculaires composés de différentes espèces chimiques. Chaque fragment ayant une
pression de vapeur saturante différente, les molécules les plus légères vont être vaporisées
quasi-instantanément après leur création, tandis que les molécules plus lourdes vont rester
dans la phase condensée (solide ou liquide) et se décomposer en molécules plus petites qui
pourront à leur tour être vaporisées [35]. Cette décomposition en plusieurs étapes rend
la compréhension des différents mécanismes impliqués complexe. On peut néanmoins les
classer en quatre familles, deux concernant les chaînes principales et deux concernant les
groupements latéraux [36].
Le mécanisme le plus courant est la rupture de liaisons dans la chaîne principale
(chain scission). Ces ruptures peuvent avoir lieu en bout de chaîne et entrainer la forma-
tion de monomères rapidement évaporés (end chain scission ou unzipping) ou aléatoire-
ment dans la chaîne (random chain scission) et donner lieu à la formation d’oligomères
plus résistants thermiquement. De la même façon, les liaisons entre chaîne principale et
groupements latéraux peuvent être rompues par des réactions d’élimination (chain strip-
ping). Suite à ces ruptures, deux mécanismes peuvent intervenir. D’une part, grâce aux
espaces laissés libres par les groupements latéraux, des liaisons peuvent se former entre
deux chaines principales. Cette transformation, appelée réticulation, joue un rôle impor-
tant dans la résistance au feu puisqu’elle génère des macromolécules ayant une plus grande
masse moléculaire que les chaînes polymériques initialement présentes dans le matériau, et
donc plus stables thermiquement. D’autre part, les produits de la réaction d’élimination
peuvent réagir pour former une structure cyclique plus riche en carbone que le polymère
de base. On parle alors de cyclisation.
Bien que la décomposition thermique d’un polymère puisse théoriquement s’effectuer selon
un seul de ces mécanismes, elle est généralement la combinaison de plusieurs d’entre eux
au fur et à mesure que la température augmente, et aboutit à la formation de nombreux
produits de décomposition. Elle peut être considérée comme complète dès lors que tout
résidu solide est entièrement vaporisé ou gazéifié. Néanmoins, les températures induites lors
d’un incendie sont telles (500 à 1200°C) que la décomposition de certains polymères n’est
que partielle. Le principal produit de décomposition est un résidu fortement carboné qualifié
de charbon ou de goudron (ou char en anglais). Il joue un rôle majeur dans l’évolution du
processus de décomposition et donc de la résistance au feu (voir Section 1.3). D’une part,
sa formation consomme de l’énergie et limite le déroulement d’autres réactions formant des
combustibles. D’autre part, une fois formé à la surface d’un matériau, il peut le protéger
d’une flamme et empêcher l’accès de l’oxygène à des zones non dégradées. Levchik propose
ainsi de classer les matériaux polymères en trois classes en fonction de la quantité de résidu
carboné qu’il forment pendant leur décomposition [37]. On distingue alors :
• Les polymères dont la décomposition thermique s’opère principalement par des réac-
tions de scission de chaîne et dont la majorité des produits sont des gaz : PS, PE,
PP, etc.
• Les polymères subissant des réactions d’élimination aboutissant à la perte d’atomes
d’hydrogènes ou de "petites" molécules et à la formation d’une quantité modérée de
char : polyester, vinylester, PVC, etc.
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• Les polymères comportant un fort taux de composés aromatiques (dont la "fusion"
est une des étapes générales de la formation du char avec la réticulation [38]) et dont
la décomposition entraîne la production d’une quantité importante de char : PI, PPS,
PEEK, etc.
Il serait cependant inexact de considérer qu’un polymère réticulé présente forcément de
meilleures propriétés de résistance au feu. Balbanovich et al. ont en effet montré que la
résistance au feu était non seulement fonction du nombre de liaisons de réticulation mais
aussi de leur force [39]. Ainsi, dans le cas du méthyl-méthacrylate, la réticulation ne modifie
quasiment pas la température de dégradation car les liaisons sont de faible énergie et
facilement rompues par la chaleur [40].
Outre la température, la dégradation thermique d’un matériau est fortement dépendante
de l’atmosphère dans laquelle elle s’opère. La présence d’oxygène modifie grandement la
cinétique de réaction (en l’accélérant généralement, même si l’effet inverse est parfois ob-
servé [41]) mais elle peut aussi induire la formation de nouveaux produits de réaction qui ne
seraient pas observés sous atmosphère inerte [42]. Patel et al. ont comparé la décomposition
sous atmosphère neutre et sous air du PEEK (Figure 1.3) [43]. Le PEEK fait partie de la
3ème catégorie de polymère selon Levchik et sa décomposition entraîne la formation d’une
quantité importante de charbon. Les résultats d’ATG montrent que la décomposition sous
atmosphère neutre débute 20°C plus tard comparativement à l’air, mais qu’elle entraîne une
perte de masse légèrement plus importante. Dès la fin de sa formation, le char commence
à se décomposer à une vitesse lente (12% en 300°C 1). Des résultats similaires obtenus par
Yao et al. montrent des vitesses de décomposition semblables jusqu’à 1000°C [44]. A l’in-
verse, en raison de l’oxydation, la décomposition sous air aboutit à la gazéification totale
du charbon à 750°C.
Composites à matrices polymères La présences de fibres dans une matrice organique
influence grandement la décomposition thermique, puisque les fibres présentent une résis-
tance thermique plus élevée que les polymères. Les fibres de verre commencent par exemple
à ramollir entre 700 et 1000°C (température de Littelton) [45]. Les fibres de carbone pré-
sentent quant à elles une résistance thermique particulièrement élevée, avec une tempéra-
ture de sublimation supérieure à 3000°C sous atmosphère inerte. Elles sont cependant très
sensibles aux phénomènes d’oxydation. Lorsqu’elles sont soumises à une élévation de tem-
pérature à vitesse constante sous air, leur décomposition thermique est complète à 950°C
(Figure 1.4a) [46]. Dans des conditions isothermes, l’oxydation des fibres de carbone est
observée dès 500°C et peut aboutir à leur décomposition totale en 3h à 650°C (Figure 1.4b).
Patel et al. ont comparé la décomposition du PEEK avec ses composites à base de fibres
de verre - V/PEEK - ou de carbone - C/PEEK - (Figure 1.3) [43]. Sous atmosphère
inerte, le principale effet de la présence de fibres est de retarder de quelques degrés la
décomposition de la matrice, avec une perte de masse légèrement moins importante dans le
cas du V/PEEK. Il faut souligner que l’ajout de fibres permet à ces niveaux de température
de conserver une part importante de matériau non décomposé (égale à la fraction massique
de fibres), capable notamment de supporter des sollicitations mécaniques. Sous air, à l’instar
des phénomènes observés sur le PEEK, le charbon subit une oxydation. Une différence entre
1. De la masse initiale de polymère, soit environ 30% de la masse initiale de charbon.
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Figure 1.3. – Décomposition sous N2 et sous air du PEEK, C/PEEK et V/PEEK
(d’après [43])
le C/PEEK et le V/PEEK plus marquée que sous N2 est notable. Dans le cas du V/PEEK,
après oxydation complète du charbon, la masse du composite n’évolue plus. Dans le cas
du C/PEEK, Les fibres de carbone commencent à être oxydées avant même la fin de la
l’oxydation du charbon avec pour conséquence un composite entièrement gazéifié dès 775°C.
1.2.1.2. Modélisation de la cinétique de décomposition
On appelle modèle de pyrolyse la ou les relation(s) établie(s) entre la température et l’état
(ou la cinétique) de décomposition d’un matériau. Sa détermination est très souvent rendue
difficile par la complexité de la composition chimique des polymères (différents groupements
réactionnels, additifs, charges, etc.) qui entraîne un nombre élevé de sous-réactions de
décomposition (plusieurs dizaines, voire centaines). Dès lors, il apparaît comme totalement
illusoire de reproduire exactement la chimie impliquée dans ce processus. Une des approches
les plus courantes consiste à regrouper les produits en fonction de leur état physique. On
suppose alors que la décomposition d’un solide S aboutit à la formation d’un résidu solide
R et de gaz de décomposition G :
S → R+G
Bien que simplifiée, cette équation peut servir de base à la modélisation d’un grand nombre
de réactions de pyrolyse de matériau composite, si tant est que ces dernières s’effectuent
en une étape. Le degré d’avancement α de cette réaction (aussi appelé degré de pyrolyse)
est défini de la façon suivante :
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(a) (b)
Figure 1.4. – (a) Evolution de la perte de masse de la fibre de carbone sous N2 (b)
Décomposition isotherme sous air de fibres de carbone (d’après [46])
α = m−mi
mi −mf
(1.4)
Avec mi la masse initiale de matériau et mf la masse résiduelle après décomposition. Dans
la littérature, on pose souvent l’hypothèse selon laquelle le taux d’avancement de la pyrolyse
est le produit de deux fonctions, une constante de vitesse k(T ) fonction de la température
et une fonction de conversion f(α) dépendante du degré de pyrolyse :
dα
dt = k(T )f(α) (1.5)
Dans la grande majorité des cas, la constante de vitesse est supposée suivre une loi d’Ar-
rhenius :
k(T ) = Ae−E/RT (1.6)
Pour établir une loi de pyrolyse, les paramètres A et E et f(α) (parfois appelés triplet
cinétique) sont à déterminer. Face à ce problème, il existe deux approches : modélistique
ou iso-conversionnelle.
Toutes deux s’appuient sur les données expérimentales issues de deux types d’essais :
• Évolution de α(T ) lors d’une augmentation de la température à vitsses croissante
(cas anisotherme)
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• Évolution de α(t) à température constante (cas isotherme)
Approche modélistique L’approche modélistique consiste à considérer a priori un modèle
cinétique censé être représentatif de la cinétique de pyrolyse et caractérisé par une fonction
de conversion f(α). Cette dernière peut prendre des formes variées selon le mécanisme
modélisé. La liste des principales fonctions de conversions et de leur forme intégrale g(α)
(définie par g(α) =
∫ dα
f(α)) est résumée dans la Table 1.1
2.
Table 1.1. – Fonctions de conversion usuelles et leur forme intégrale [48,49]
Modèle f(α) g(α) =
∫ dα
f(α)
Ordre réactionnel
1er ordre 1− α −ln (1− α)
2nd ordre (1− α)2 − 1α−1
Ordre n (1− α)n 1n−1((1− α)−n − 1)
Loi puissance
P=2/3 23α−1/2 α3/2
P=2 2α1/2 α1/2
P=n nα1−1/n α1/n
Exponentielle α ln(α)
Avrami-Erofeev
m=2 2(1− α)[ln(1− α)]1/2 [−ln(1− α)]1/2
m=3 3(1− α)[ln(1− α)]2/3 [−ln(1− α)]1/3
m=4 4(1− α)[ln(1− α)]3/4 [−ln(1− α)]1/4
Diffusion
1D 12α α2
2D ln(1− α)−1 α+ ln(1− α)(1− α)
3D 2(1− α)2/3
(
1− (1− α)1/3
)−1 [
1− (1− α)1/3
]2
Contraction géométrique 2D 2(1− α)
1/2 1− (1− α)1/2
3D 3(1− α)2/3 1− (1− α)1/3
L’approche modélistique consiste alors, en connaissant f(α), à déterminer les paramètres
A et E intervenant dans l’équation (1.5). Pour les déterminer dans le cas isotherme, on
s’appuie sur l’intégration de l’équation (1.5) :
g(α) = k(Ti)t (1.7)
Pour un modèle cinétique gj(α) considéré, la pente de la courbe gj(α) = f(t) correspond
alors à la constante de vitesse kj(Ti) [50]. L’opération est répétée pour différentes tempé-
ratures Ti, donnant l’évolution de la constante de vitesse kj en fonction de la température.
À partir de la forme logarithmique de l’équation (1.6), il est ensuite possible de déterminer
l’énergie d’activation et le facteur pré-exponentiel :
ln kj(Ti) = −
Ej
RTi
+ ln Aj (1.8)
2. Pour plus d’explications sur les fondements théoriques de ces différents modèles cinétiques, le lecteur
pourra se reporter à [47]
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Le triplet cinétique (gj(α),Aj,Ej) est alors réinjecté dans l’équation (1.5), permettant ainsi
de modéliser la décomposition isotherme. Cette opération peut être répété pour plusieurs
modèles cinétiques gj(α). Par comparaison avec les données expérimentales, le triplet ciné-
tique le plus adapté peut alors être choisi.
Pour déterminer un modèle cinétique dans le cas anisotherme, on s’appuie sur une équation
dérivée de l’équation (1.5), adaptée à une variation de température à vitesse constante β :
β
dα
dT = k(T )f(α) (1.9)
En supposant A indépendant de T, l’équation (1.9) devient :
∫ αf
0
dα
f(α) ≈
A
β
∫ Tαf
0
e−EA/RTdT (1.10)
Où αf correspond au degré de pyrolyse à la fin de la décomposition thermique et Tαf
est la température correspondante. L’équation (1.10) ne peut être résolue que de façon
approchée. Une des méthodes de résolution approchée les plus simples fut proposée par
Coats et Redfern [51]. L’approximation utilisée par Coats aboutit à :
ln
(
gj(α)
T 2
)
= ln
(
AjR
βEj
)(
1− 2RT
Ej
)
− Ej
RT
(1.11)
Ainsi, les paramètres (Aj, Ej) associés au modèle gj(α) sont déterminés à l’aide du tracé
des courbes ln
(
gj/T
2) = f(1/T ). En réinjectant le triplet cinétique dans l’équation (1.9), le
modèle cinétique g(α) le plus adapté peut être déterminé par comparaison avec les données
expérimentales.
De nombreuses critiques furent émises quant à cette approche modélistique [52]. Dans le
cas de décomposition anisothermes, plusieurs auteurs ont montré que différents modèles
cinétiques pouvaient représenter correctement les données expérimentales, avec des valeurs
de A et E très différentes, laissant planer un doute quant au sens physique de ces paramètres
[53] 3.
La variété des couples (E, A) permettant de modéliser correctement la décomposition ani-
sotherme avec l’approche modélistique peut s’expliquer du fait de la variation simultanée de
f(α) et k(T ), contrairement à une dégradation isotherme où k(T ) est constant. La variation
de f(α) avec α étant moins importante que la variation de k(T ) avec T , les éventuelles er-
reurs sur la fonction de conversion peuvent être compensées par des erreurs sur la constante
de vitesse [50]. Cette flexibilité mathématique entraîne un grand nombre de fonctions de
conversion pouvant reproduire correctement la décomposition anisotherme. Pour les mêmes
raisons, le nombre de modèles cinétiques pouvant reproduire une décomposition isotherme
est beaucoup plus réduit. Preuve en est, les triplets cinétiques calculés en se basant sur
des données anisothermes ne permettent généralement pas de modéliser correctement la
décomposition isotherme [50].
3. Si plusieurs modèles sont équivalents d’un point de vue statistique, une analyse chimique du processus
de décomposition peut permettre de déterminer le seul modèle "chimiquement correct" [54]
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La limite majeure de ces méthodes modélistiques résulte donc de la détermination de 3
paramètres interdépendants. La moindre erreur sur un des paramètres se répercute ainsi
forcément sur les deux autres. Afin d’éviter la propagation d’erreurs, une des solutions
consiste à déterminer un paramètre séparément avec le plus de précision possible. Pour
cela, à l’inverse de l’approche modélistique, l’approche isoconversionnelle propose de cal-
culer l’énergie d’activation des mécanismes de décomposition sans considérer de schéma
réactionnel précis [55]. Pour cela, elle s’appuie sur la détermination de températures ca-
ractéristiques Tαi (ou de temps tαi) correspondant à un taux de conversion α donné (d’où
le terme isoconversionnel), mesuré lors d’essais réalisées à différentes vitesses de chauffe βi
(ou températures Ti). Les paramètres ainsi déterminés dépendent de l’avancement de la
décomposition. Ils sont notés par la suite avec un indice α pour être différenciés avec les
paramètres issus de l’approche modélistique.
Approche iso-conversionnelle Depuis les années 50 et 60, un nombre considérable de
méthodes iso-conversionnelles ont été développées. Parce qu’elles sont généralement basées
sur les mêmes hypothèses de départ, il est parfois difficile de les distinguer. Dans ce but,
Starink proposa une classification en deux grandes familles, chacune composée de deux
sous-familles [56].
Le premier groupe de méthode, appelé méthodes de type A par Starink (ou rate-isoconversion
methods en anglais), ne cherche pas à résoudre l’équation différentielle (1.9) mais unique-
ment à la transformer pour déterminer E. Friedman initia ces méthodes en 1965 [57]. Le
logarithme de l’équation (1.9) donne :
ln
(
β
dα
dT
)
= −Eα
RT
+ ln (Aαf(α)) (1.12)
Soit une équation de la forme :
Y = C
T
+D (1.13)
Ainsi, pour un α donné, le tracé de ln
(
β dαdT
)
en fonction de 1T donne une droite de pente
−EαR . Le tracé de ces courbes pour différentes valeurs de α permet ainsi de connaître
l’évolution de l’énergie d’activation au cours de la pyrolyse.
A l’inverse des méthodes présentées dans le paragraphe suivant, les méthodes de type
A présentent l’avantage de ne réaliser aucune approximation mathématique. Cependant,
elles nécessitent la mesure d’une grandeur souvent bruitée (vitesse de décomposition par
exemple) pour des valeurs de α données, introduisant une source d’erreur propre à ces
méthodes.
Les méthodes de type B (ou p(y)-isoconversion methods) visent quant à elles à résoudre
l’équation (1.10). En supposant E indépendante de T , cette dernière peut être résumée
ainsi [52] :
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g(α) = AαEα
βR
∫ ∞
xα
e−x
x2
dx (1.14)
Avec x = E/RT et xα = E/RTα correspondant à un degré de décomposition α. L’intégrale
contenue dans cette équation est régulièrement notée p(x) dans la littérature, d’où le nom
donné par Starink à cette famille de méthodes. Cette équation ne peut être résolue de façon
exacte 4 et les différentes méthodes se distinguent par les approximations qui sont faites pour
calculer p(x). Parmi les plus utilisées dans la littérature, on retrouve les approximations de
la forme [59] :
p(x) ≈ exp(−Cx+D1)
xn
(1.15)
La plus connue des approximations décrites par l’équation (1.15) 5 est celle de Doyle car il
fut le premier à démontrer la quasi-linéarité de log (p(x)) pour 20 < x < 60 [62].
Pour une valeur de α fixe (g(α) = cste ∀ βi), l’introduction de cette forme de valeur
approchée de p(x) dans l’équation (1.14) aboutit à :
ln
(
βi
Tnαi
)
= −C Eα
RTα
+D2 (1.16)
Ainsi, les approximations décrites dans l’équation (1.15) donnent lieu aux méthodes dites
Bn (d’après [56]) ou méthodes directes. L’évolution de l’énergie d’activation au cours de
la thermolyse est déterminée en calculant la pente de la courbe Z = f(β), où Z est un
paramètre de Ta et β.
La plus connue de ces méthodes est celle d’Ozawa-Flynn-Wall, ou modèle OFW 6 qui se
base sur l’approximation de Doyle [62]. Bien qu’étant la plus connue, cette méthode est
loin d’être la plus précise car l’erreur relative sur p(x) dépasse 10% pour p(x) < 25 ou
p(x) > 55 [56]. Afin de confirmer la validité de cette méthode pour un mécanisme de
dégradation particuler, il convient de vérifier la plage de valeurs de E/RT après calcul. Il
est aussi possible d’utiliser des valeurs approchées de p(x) de degré supérieur ou d’autres
formes de p(x) [65, 66]. D’autres méthodes furent proposées, telles que des procédures
itératives (méthodes Bk(it) [56]) ou celles basées sur l’évolution de Tp 7 avec β (méthode
de Kissinger [67,68]). Toutes nécessitent des approximations sur p(x).
4. Comme le rappella Flynn, parmi les différentes formes de k(T ) qui furent développées au XIXème
siècle, la relation d’Arrhenius reçut une attention particulière en raison de sa simplicité d’utilisation pour
les conditions isothermes (largement plus répandues à cette époque pour des raisons de protocole expéri-
mental) [58]. C’est pourquoi une des seules relations ne pouvant être résolue exactement dans des conditions
anisothermes est aujourd’hui la plus utilisée.
5. Les triplets (C = 1 ; D = 0 ; n = 2) et (C = −1, 052 ; D = −5.330 ; n = 0) donnent respectivement
les approximations de Murray et White [60] ou [61] et de Doyle [62].
6. Ozawa publia la méthode en 1965, Flynn et Wall en proposèrent une version très proche quelques
mois plus tard [63,64]
7. Température pour laquelle la vitesse de décomposition est maximale
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A noter que comme pour l’approche modélistique, il est aussi possible de déterminer l’évolu-
tion de l’énergie d’activation par des méthodes isoconversionnelles en condition isotherme.
Pour cela, il suffit de combiner les équations (1.7) et (1.8) [50] :
ln (tαi) =
Eα
RTi
− ln
(
Aα
g(α)
)
(1.17)
La détermination des autres paramètres dans l’approche isoconversionnelle Une fois
l’énergie d’activation déterminée par les méthodes isoconversionnelles, différentes approches
sont proposées dans la littérature.
Le premier cas de figure consiste à choisir une fonction de conversion (très souvent de la
forme (1−α)n) et déterminer le(s) paramètre(s) A (et n si nécessaire) permettant de repré-
senter les données expérimentales 8. Cette approche présente cependant les mêmes limites
que celles évoquées pour l’approche modélistique (multitude de modèles possibles pour les
données anisothermes), à ceci près qu’un des 2 paramètres contenus dans la constante de
vitesse k(T ) est déjà déterminé. Cette approche mi-isoconversionnelle, mi-modélistique est
notamment illustrée par la norme ASTM E698 qui préconise l’utilisation de la méthode de
Kissinger pour déterminer E puis de poser l’hypothèse d’une cinétique de décompostion
d’ordre 1 (f(α) = 1− α).
Plutôt que de choisir "arbitrairement" la fonction de conversion, il est aussi possible de
trouver celle correspondant le mieux aux données expérimentales en mettant en place l’ap-
proche modélistique sur des données isothermes (réputées pour être moins "flexible" ma-
thématiquement parlant que sur les données anisothermes). Cette approche a notamment
été utilisée par Day pour modéliser la décomposition du PPS [49].
Toutes les approches présentées jusqu’ici nécessitent cependant, à un moment ou à un
autre, le choix ou la détermination d’une fonction de conversion. Or, il est aussi possible
de déterminer l’évolution de la décomposition thermique sans présupposer d’un quelconque
modèle cinétique. En effet, Vyazovkin a montré que la seule connaissance de l’évolution de
Eα permettait de déduire l’évolution de la décomposition à une température Ti [50] :
tα =
∫ Tα
0 exp(−Eα/RT )dT
β exp(−Eα/RTi)
(1.18)
Cette dernière méthode présente la particularité de faire abstraction de tout modèle ciné-
tique. Elle n’est cependant pas applicable à des conditions anisothermes.
1.2.1.3. Cas du PPS et du C/PPS
Mécanismes chimiques La décomposition anisotherme du PPS a été étudiée par différents
auteurs. Elle débute entre 450 et 500°C (en fonction de la vitesse de chauffe considérée) et
entraîne dans un premier temps, une perte de masse variant entre 45 et 65% selon le PPS
8. Un exemple de résolution pour les fonctions de type f(α) = (1 − α)n est présenté par Bai et al.
dans [69].
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(a) (b)
Figure 1.5. – (a) Décomposition anisotherme du PPS et du C/PPS (b) Décomposition
isotherme du PPS (d’après [41])
considéré (Figure 1.5a). Les mécanismes chimiques de cette décomposition ont été étudiés
grâce à différentes techniques de caractérisation : Py-SM 9 [70], Py-CG-SM 10 [71], couplage
Py-CG-SM et TGA-SM [72], etc.. Toutes les études ne s’accordent pas sur la chronologie
des mécanismes chimiques (probablement à cause des différentes formulations de la résine
PPS). Néanmoins la décomposition semble être une compétition entre dépolymérisation
et rupture aléatoire de chaines aboutissant respectivement à la formation d’une part de
benzenethiol et d’autre part de sulfure d’hydrogène H2S, disulfure de carbone CS2 et de
benzène [72, 73]. Des réactions de cyclisation entre différents produits de décomposition
aboutissent ensuite à la formation d’un résidu carboné [70]. Ce dernier, à l’instar de ce qui
est observé lors de la décomposition du PEEK, subit ensuite une décomposition thermique
lente qui aboutit à une perte de masse relativement faible. Cette observation n’est vraie que
pour des décompositions sous atmopshère inerte. Sous air, le charbon subit une oxydation
entrainant sa complète volatilisation avant 800°C.
La première étape de la pyrolyse est quant à elle relativement peu influencée par l’atmo-
sphère [74]. Néanmoins, des mécanismes de réticulation sous air, qui interviennent en des-
sous de Tdo 11 [75], peuvent augmenter la résistance thermique du PPS et retarder le début
de sa décomposition. Ce phénomène a notamment été mis en évidence par Ma et al. [41].
L’étude de la décomposition isotherme entre 410 et 470°C révèle en effet qu’à partir de
440°C, la perte de masse au bout de 2h est plus élevée sous N2 que sous air (Figure 1.5b).
Ce résultat permet d’expliquer pourquoi, en ATG (conditions anisothermes), la perte de
9. Pyrolyse - Spectrométrie de masse
10. Py-SM + Chromatographie en phase gazeuse
11. Température de début de décomposition. Elle est souvent définie comme la température correspondant
à une perte de masse de 5%.
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masse débute plus tard sous air (Figure 1.5a). A noter que l’inflexion dans la perte de masse
sous air, caractéristique d’un nouveau mécanisme (ici l’oxydation), est observée vers 75%
soit bien avant la fin de la pyrolyse sous atmosphère neutre, suggérant une superposition
des deux mécanismes.
Cinétique de décomposition La cinétique de décomposition a été modélisée à l’aide des
différentes méthodes décrites dans la Section 1.2.1.2. Le Tableau 1.2 résume les différents
triplets cinétiques utilisés dans la littérature pour modéliser la décomposition du PPS et les
méthodes avec lesquelles ils ont été obtenus. L’énergie d’activation se situe majoritairement
entre 150 et 200 kJ.mol−1. Cette valeur est sensiblement la même, qu’il s’agisse d’une
décomposition isotherme ou anisotherme. Si la fonction de conversion du premier ordre
f(α) = (1 − α) a souvent été utilisée pour modéliser la décomposition anisotherme du
PPS [49, 76], l’étude de la décomposition isotherme du PPS par Day et al. [49] a montré
que ce sont les modèles de contraction géométrique (voir Tableau 1.1) qui permettaient de
reproduire au mieux les résultats expérimentaux.
Table 1.2. – Triplets cinétiques utilisés dans la littérature pour modéliser la
décomposition thermique du PPS
Matériau Méthode α E (kJ.mol−1) log A (min−1) f(α)
Anisotherme
Ryton [49] Kissinger - 162
OWF 0,1 183 14,1 (1− α)
Ryton [76] Kissinger 168 10,3 (1− α)
OWF N.D. 155 9,4 (1− α)
Forton [49] Kissinger 178
OWF 0,1 174 13,3 (1− α)
Forton [76] Kissinger 192 10,9 (1− α)
OWF N.D. 150 9,0 (1− α)
[77] Friedman 0,1 302
Friedman 0,1 292
Isotherme
Ryton [49] 166 10,4 1− (1− α)1/2
Équation 1.8 180 10,7
Forton [49] 145 8,7 1− (1− α)1/3
Équation 1.8 148 7,8
1.2.2. Dégradation thermique
1.2.2.1. Propriétés thermo-physiques
Pour décrire le transfert de chaleur au sein d’un matériau, deux grandeurs sont principa-
lement utilisées. La conductivité thermique λ décrit la capacité du matériau à conduire la
chaleur en régime permanent tandis que la diffusivité thermique a (= λρcp ) caractérise la
conduction en régime transitoire, c’est à dire la vitesse à laquelle il réagit à un changement
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de température. Cette partie se concentre sur la définition de ces propriétés et sur la des-
cription de leur évolution en fonction de la température pour les matériaux composites.
Pour caractériser complètement le comportement d’un matériau soumis à un flux rayon-
nant, il est aussi nécessaire de caractériser les interactions du matériau avec rayonnement.
Le dernier paragraphe s’intéressera à ces propriétés.
Coefficient de conductivité thermique Les matériaux composites présentent générale-
ment une conductivité anisotrope. Ce phénomène est particulièrement marqué dans le cas
des composites à base de fibres de carbone, qui présentent un coefficient de conductivité
thermique au moins dix fois plus élevé dans la direction axiale que dans la direction ra-
diale (aux alentours de 100 W.m−1.K−1 contre 10 W.m−1.K−1 pour la fibre T300 [78]).
Ce phénomène s’explique par la méthode de fabrication des fibres qui induit une forte
anisotropie (mise sous tension pendant la première étape d’oxydation du précurseur et
carbonisation/graphitisation entrainant la réorientation des plans d’atomes) [79]. L’aniso-
tropie est beaucoup moins importante dans les fibres de verre. La conductivité thermique
des matrices polymères est quant à elle isotrope mais beaucoup plus faible. Elle varie entre
0,1 et 0,4 W.m−1.K−1 à température ambiante [21]. Dans la littérature, on trouve des
valeurs variant entre 0,19 et 0,29 W.m−1.K−1 pour le PPS [80].
La mesure de la conductivité thermique des matrices et des matériaux composites peut
être réalisée par différentes méthodes, qualifiées de stationnaires (mesure directe de λ)
ou d’instationnaires (mesure de la diffusivité thermique a) : plaque chaude gardée 12, fil
chaud, disque de Lee, etc. Dans certains cas, ces méthodes sont limitées quant à leur
plage de température d’utilisation ou inadaptées pour étudier les constituants du matériau
composite et/ou le matériau lui-même. Dès lors, il peut être nécessaire d’utiliser des modèles
analytiques afin de prédire la conductivité thermique du matériau composite en fonction
de ses constituants (ou inversement) et de son évolution en fonction de la température.
La mesure expérimentale de la conductivité thermique à haute température des matrices
polymères est rendue difficile en raison de leur ramollissement ou de leur fusion. Pour ces
raisons, on trouve rarement des valeurs dépassant 150°C dans la littérature. Pour les po-
lymères amorphes, la tendance générale est la suivante : une augmentation de λ (voire un
plateau) jusqu’à Tg suivie d’une chute pour les températures plus élevées [81]. En assimi-
lant les liaisons covalentes et de Van der Waals d’un polymère amorphe à un réseau de
résistances thermiques (avec les liaisons électrostatiques beaucoup plus résistives), Eier-
mann a montré que l’inflexion lors de la transition vitreuse était due à l’augmentation du
volume spécifique, entrainant une augmentation de l’espace entre atomes et donc de la
résistance thermique [82] 13. Pour les polymères semi-cristallins, il est plus difficile de tirer
une tendance générale. Si la phase amorphe présente le même comportement que celui dé-
crit précédemment, certaines phases cristallines voient leur conductivité thermique baisser
avec la température (cas du PE) tandis que l’inverse est observé pour d’autres polymères
(cas du PET) [82].
L’évolution de la conductivité thermique des fibres de carbone a été assez peu étudiée dans
la littérature sur les plages de températures caractéristiques d’un feu. Pradère et al. ont
12. Cette méthode a été utilisée dans cette étude. Son principe est présenté dans le Chapitre 2
13. Dans la même étude, Eiermann démontra d’ailleurs un lien entre conductivité et dilatation thermique
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Figure 1.6. – Evolution du coefficient de conductivité thermique axiale de différentes
fibres de carbones ex-PAN (d’après [83])
montré que λ augmentait linéairement de façon continue pour les fibres non graphitisées
(dans lesquelles les plans de graphène sont partiellement désorientés) et uniquement jusqu’à
la température de traitement pour les fibres préalablement graphitisées (Figure 1.6) [83].
Au-delà, λ peut tendre vers une valeur asymptotique ou diminuer. D’autres fibres peuvent
quant à elle présenter une conductivité thermique qui diminue avec la température (fibre
P100, Figure 1.6). Il est donc difficile de tirer des conclusions générales quant à l’évolution
de la conductivité thermique des fibres de carbone avec la température.
L’étude de la conductivité thermique des matériaux composites à des températures carac-
téristiques d’un feu a été largement plus documentée dans la littérature. Contrairement à la
capacité thermique qui est une grandeur massique (voir paragraphe suivant), la conducti-
vité thermique d’un matériau composite dépend de la direction considérée et de la présence
de porosités. Dans la direction axiale des fibres, il est communément admis que la conduc-
tivité thermique du matériau composite λaxc peut être modélisée par une loi des mélanges
parallèle :
λaxc = λmVm + λaxf (1− Vm) (1.19)
Puisque l’évolution de la conductivité des constituants est parfois difficile à caractériser,
la plupart des auteurs utilisent une loi linéaire jusqu’à la température de début de la
décomposition thermique Td,o pour modéliser l’évolution de λaxc avec la température. La
conductivité du matériau dégradé en fonction de la température est quant à elle modélisée
de façon empirique par un polynôme du 3ème degré [84,85]. Pour le matériau en cours de
décomposition, une loi des mélanges entre composite vierge et dégradé, basée sur le degré
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de pyrolyse (Équation (1.4)) est souvent utilisée [86]
Dans la direction de l’épaisseur (faisant intervenir la conductivité radiale des fibres), la
question de la conduction thermique est plus complexe. La loi de mélange en série (Équa-
tion (1.20)) permet de définir une valeur en dessous de laquelle ne peut se situer la conduc-
tivité thermique dans l’épaisseur du matériau composite λzc :
λsériec =
λradf λm
λradf Vm + λm(1− Vm)
(1.20)
Si λzc est généralement assez proche de λsériec , cette loi n’est pas toujours valable. Il existe
dans la littérature de nombreux modèles permettant d’estimer la conductivité d’un maté-
riau composite en fonction de la forme de ses constituants, du type de tissage, etc. [87].
L’évolution de la conductivité thermique dans l’épaisseur avec la température est très
dépendante du matériau. Pour certains composites tels que les carbone/phénolique [84] ou
verre / vinylester [88, 89], λzc évolue de façon linéaire jusqu’au début de la décomposition
thermique. Pour d’autres matériaux comme le C/PEKK ou le C/Epoxy, une diminution
de λzc est observée dès T > Tg [90]. L’étendue de la pyrolyse (perte de masse), l’apparition
de porosités qui en résulte et le type de fibre vont entrainer différentes évolutions au cours
de la décomposition thermique. Pour les composites à base de fibre de verre, une chute de
λzc diminue au cours de la pyrolyse puis augmente dès lors que le matériau est entièrement
décomposé (Figure 1.7) [89, 91]. Pour des matériaux à base de fibres de carbone, une
augmentation dès le début de la décomposition thermique a été observée [84,90].
Figure 1.7. – Influence de l’état de décomposition sur la conductivité thermique dans
l’épaisseur d’un composite verre/vinylester (d’après [89])
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Propriétés thermodynamiques Élever la température d’un solide de T1 à T2 nécessite
l’apport d’une énergie Q qui dépend du matériau considéré. Pour les plages de températures
sur lesquelles le matériau ne subit pas de changement d’état, Q peut être calculée de la
façon suivante :
Q = mcp(T2 − T1) (1.21)
Où cp est la capacité thermique massique du matériau et décrit l’énergie nécessaire à élever
d’un degré une masse unitaire de matériau. Expérimentalement, elle est classiquement
déterminée par un essai de DSC (Differential Scanning Calorimetry). On distingue les DSC
à compensation de puissance des DSC à flux de chaleur [92]. Avec la première technique,
l’échantillon de matériau à tester et une référence sont placés dans deux fours différents et
chauffés à la même vitesse dT/dt. Pour assurer la même vitesse de chauffe, une puissance
calorifique dQ/dt différente de celle fournie à la référence doit être fournie à l’échantillon
étant donnée la différence de capacité thermique entre les deux. Avec la seconde technique,
l’échantillon et la référence sont placés dans le même four et soumis au même flux de
chaleur dQ/dt, entrainant une élévation de température dT/dt différente pour chacun des
deux. L’évolution de la température de l’échantillon est ensuite convertie en une puissance
calorifique. La capacité thermique massique cp est alors calculée de la façon suivante :
cp =
1
m
(dQ/dt
dT/dt
)
(1.22)
Lorsque le matériau subit une transformation de phase opérant sur plusieurs degrés (une
fusion par exemple), l’énergie Q fournie par la DSC englobe la chaleur sensible (néces-
saire à l’augmentation de la température) et l’enthalpie de transformation. La grandeur
calculée grâce à l’équation (1.22) correspond alors à une capacité thermique dite apparente
cpapp [93]. Quand le matériau subit une décomposition thermique, synonyme de perte de
masse, le calcul de cpapp nécessite la détermination préalable de la perte de masse dans
les mêmes conditions [94] ou l’utilisation d’un appareil permettant la mesure simultanée
de m et Q [95]. Si la notion de capacité thermique apparente est particulièrement utile
pour simplifier certains modèles thermiques (voir Section 1.4.1), elle n’est pas parfaite-
ment rigoureuse du point de vue thermodynamique. De plus, la vitesse de combustion
d’un matériau étant particulièrement dépendante de ses enthalpies de réaction, la connais-
sance distincte de ces dernières peut être nécessaire à la modélisation du comportement au
feu [96]. Dans ce contexte, la notion de chaleur latente de gazéification Lg, qui correspond
à l’énergie nécessaire pour vaporiser un solide dans des conditions standards de pression et
de température, peut être utilisée [97] :
Lg =
∫ Td
T0
cpvdT + ∆hfus + ∆hdis + ∆hvap (1.23)
Le premier terme à droite représente la chaleur sensible ; les trois termes suivants cor-
respondent respectivement aux chaleurs latentes (ou enthalpie) de fusion, de dissociation
chimique (rupture des liaisons) et de vaporisation des produits de décomposition. Ces deux
derniers termes étant particulièrement difficiles à déterminer séparément, ils peuvent être
regroupés dans un seul terme, l’enthalpie de volatilisation [98], qu’on peut aussi retrouver
dans la littérature sous le terme d’enthalpie de pyrolyse dans le cas d’un matériau pro-
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duisant du char [96] 14. Lg représente ainsi l’enthalpie de gazéification par unité de masse
de carburant. hg représente quant à lui l’enthalpie de gazéification par unité de masse de
solide. Les deux sont liés par l’équation suivante :
Lg =
hg
1− µ (1.24)
Avec µ la fraction massique de résidu solide après pyrolyse. En pratique, Lg ou hg sont
rarement calculés à partir de l’équation (1.23). Des expériences de gazéifications sous diffé-
rents flux thermiques sont généralement préférées car elles permettent de tracer une courbe
dont la pente est Lg (flux massique en régime permanent en fonction du flux thermique
imposé) [99].
Lyon et Stoliarov ont recensé ces différentes grandeurs thermodynamiques pour de nom-
breux polymères [80,100,101]. La capacité thermique massique de la plupart des polymères
varie entre 900 et 2000 J.kg−1.K−1 à température ambiante. Dans le cas du PPS, elle est
estimée à 1020 J.kg−1.K−1 [80]. Pour les fibres T300 utilisées dans cette étude, elle est
estimée à 800 J.kg−1.K−1 par le fournisseur. La capacité thermique d’un matériau compo-
site peut quant à elle être calculée à l’aide d’une loi des mélanges entre ses constituants,
puisqu’elle ne dépend ni de leur orientation, ni de leur répartition.
Pour traduire l’évolution de cp en fonction de la température, il a été montré que la ca-
pacité thermique des constituants est proportionnelle à T3 jusqu’à une température spé-
cifique (dite de Debye ou d’Einstein) au-delà de laquelle elle évolue de façon linéaire (loi
de Dulong-Petit) [69]. Pour les matériaux polymères, la température de Debye est généra-
lement inférieure à la température ambiante. Pour les des fibres de carbones, elle se situe
entre 700 et 1200°C [83, 102, 103]. En comparant l’évolution de la capacité thermique de
différents polymères, Stolariov a montré qu’entre T0 et Td, dc/dT était relativement peu
dépendante du matériau [97]. Ainsi la valeur de 4,4 J.kg−1.K−2 permet d’estimer avec 10%
de précision l’évolution de cp jusqu’à Td. Avec cette approche, la valeur de cp du PPS juste
avant sa décomposition peut être estimée à 3310 J.kg−1.K−1.
La question des enthalpies de changement d’état est relativement plus complexe. Il est
en effet très difficile de présenter des tendances générales car les valeurs dépendent de
nombreux paramètres. L’enthalpie de fusion par exemple est extrêmement dépendante
du taux de cristallinité. Pour le PPS, on retrouve dans la littérature les valeurs de 45
J.g−1 [104] ou de 70 J.g−1 [105]. Les enthalpies de décomposition des matériaux com-
posites présentent des valeurs encore plus dispersées. Lattimer observe par exemple une
capacité thermique apparente multipliée par trois lors de la décomposition thermique d’un
composite verre/vinylester [106], tandis que Bai montre qu’elle n’est multipliée que par 1,5
dans le cas d’un verre/polyester [107]. L’enthalpie de décomposition du PPS a été quanti-
fiée par Atreya à 180 kJ.kg−1 [105]. Son enthalpie de gazéification par unité de masse de
carburant Lg a été estimée à 3800 kJ.kg−1 par Lyon [80].
Masse volumique et coefficient de dilatation thermique La masse volumique et le coeffi-
cient de dilatation thermique sont deux propriétés essentielles permettant de caractériser le
14. Ces deux termes sont proposés par Lautenberger pour décrire des décompositions se déroulant en une
étape. Lorsqu’elles font intervenir plusieurs réactions, on peut utiliser le terme d’enthalpie de réaction
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comportement thermo-mécanique d’un matériau composite. La première intervient dans le
calcul de la réponse thermique (Paragraphe 1.4.1) et la seconde dans la réponse mécanique
(Paragraphe 1.3.3.2).
Le coefficient de dilatation thermique spécifique peut être défini ainsi :
αs(T ) =
β(T )− β(T0)
β(T0)
(1.25)
β peut représenter le volume (d’un matériau isotrope), la longueur ou le rayon d’une fibre.
En effet, en raison de son comportement anisotrope, la fibre se dilate différemment dans
les directions axiale et radiale.
L’évolution de αs(T ) a été mesurée pour différentes fibres de carbone par Pradère et al.
(Figure 1.8a). Tandis que la dilatation radiale suit une évolution légèrement non linéaire
avec la température (évolution classiquement observée pour de nombreux matériaux), la
dilatation longitudinale commence par diminuer et ne redevient positive qu’à partir d’une
certaine température (entre 200 et 900°C selon les fibres) [102,103]. Ce phénomène provient
d’une compétition entre la dilatation axiale du réseau cristallin qui induit une contraction
radiale par effet Poisson et la dilation radiale thermique au sein des plans de carbone [108].
(a) (b)
Figure 1.8. – Évolution du coefficient de dilatation spécifique (a) d’une fibre de carbone
(d’après [83,103]) (b) d’une matrice organique et d’un composite à base de
fibres de carbone, dans la direction des fibres (d’après [109])
Néanmoins, sur les plages de températures caractéristiques d’un feu (0-1200°C), la dilata-
tion thermique des matériaux composites est principalement pilotée par la dilatation de
la matrice. Cette dernière évolue d’abord de façon linéaire jusqu’à la température de dé-
composition (avec une rupture de pente lors de la transition vitreuse et un saut lors de la
fusion). Lors de la pyrolyse, l’évolution de dilatation dépend alors fortement de la matrice.
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Tandis que Schulte-Fischedick et al. ont observé une forte contraction sur un composite
C/XP60 15 (Figure 1.8b), d’autres études montrent une forte augmentation du volume au
début de la pyrolyse (liée à l’augmentation de la pression interne) [110]. Toutes les études
s’accordent cependant sur le fait que la fin de la pyrolyse et la dégradation/décomposition
thermique du résidu carboné et des fibres s’accompagnent d’une contraction [111].
En ce qui concerne la masse volumique, il est généralement admis dans les études sur le
comportement au feu qu’elle suit la même évolution que la masse de l’échantillon en TGA
(les effets de dilatation sont alors négligés).
Coefficient d’émissivité Lorsqu’un corps reçoit un flux rayonnant, il peut le réfléchir,
l’absorber ou bien le transmettre. Ces possibilités sont respectivement caractérisées par la
réflectivité ρ, l’absorptivité α et la transmissivité t du matériau et sont liées par la formule
suivante :
ρ+ α+ t = 1 (1.26)
On appelle corps noir, un corps qui absorberait tout le rayonnement électromagnétique
auquel il serait soumis sans en réfléchir ou en transmettre. Dans ce cas, α = 1. En pratique,
les corps noirs n’existent pas, et les matériaux n’absorbent qu’une partie du flux rayonnant
auxquels ils sont soumis (α 6= 1). On distingue alors les corps opaques, qui ne transmettent
pas (α+ρ = 1), des corps (semi-)transparents qui peuvent réfléchir et transmettre une partie
du flux rayonnant (comportement caractérisé par l’équation (1.26)). Les trois propriétés
qui décrivent les interactions du matériau avec un rayonnement électromagnétique peuvent
dépendre de la longueur d’onde de ce rayonnement. Si ce n’est pas le cas, on parle de corps
gris.
L’émissivité ε (ou ελ pour les corps non gris), décrit quant à elle la capacité d’un corps
à émettre un rayonnement. D’après la loi de Stefan-Boltzmann, un corps porté à une
température T émet un flux rayonnant q′′r décrit par la formule suivante :
q
′′
r = εσT 4 (1.27)
Avec σ = 5, 670.10−8 W.m−2.K−4, la constante de Stefan-Boltzmann. Pour les corps noirs
et gris, on pose généralement l’hypothèse selon laquelle ε = α. Ainsi, l’émissivité peut être
vue comme le rapport entre le flux rayonné par le corps considéré et le flux que rayonnerait
un corps noir dans les mêmes conditions. L’absorptivité et l’émissivité sont deux propriétés
particulièrement importantes, car elles caractérisent l’intensité du flux thermique reçu à
partir d’une source rayonnante (cône calorimétrique ou flamme) ainsi que certaines pertes
thermiques. Elle sont pourtant peu souvent déterminées dans les études sur le comporte-
ment au feu car leur détermination expérimentale est souvent difficile. Elles peuvent en
effet dépendre de la longueur d’onde du rayonnement et de l’état de décomposition du
matériau. De nombreux auteurs préfèrent appliquer une peinture à haute émissivité dont
la valeur est connue [88], ou la déterminer par des méthodes d’identification inverse (voir
Paragraphe 1.4.3).
15. Une résine à fort taux de composés aromatiques dont la décomposition thermique est utilisée dans la
fabrication de composites C/C
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Parmi les rares études sur ces propriétés pour les matériaux composites, on peut citer les
travaux de Boulet et al. [112], qui ont mesuré l’absorptivité à température ambiante d’un
carbone/époxy pour différents états de décomposition à l’aide d’un spectromètre infrarouge
à transformée de Fourrier (Figure 1.9). Il a notamment été montré que l’absorptivité du
carbone/époxy variait assez peu avec la longueur d’onde λ du rayonnement, permettant
de faire l’hypothèse du corps gris. Boulet et al. soulignent que cette hypothèse est aussi
valable pour un matériau décomposé, dont la valeur de α n’est que légèrement plus élevée
que pour un matériau vierge. Cette observation peut s’expliquer par le fait que la pyrolyse
est la première étape de la graphitisation d’un matériau carboné, dont l’émissivité est très
proche de 1.
Figure 1.9. – Evolution de l’absorptivité d’un C/Epoxy au cours d’une exposition à un
flux de 65 kW/m2 [112]
1.2.2.2. Propriétés thermo-mécaniques
Lorsqu’il s’agit du comportement thermo-mécanique des matériaux composites, on dis-
tingue classiquement deux catégories de propriétés : celles majoritairement pilotées par le
comportement de la matrice de celles qui dépendent des fibres.
Dans la première catégorie, on retrouve les propriétés qui se rapportent aux sollicitations
hors axes des fibres ainsi que la contrainte à rupture en compression. Pour ce type de solli-
citation, la rigidité est souvent caractérisée par DMA (Dynamic Mechanical Analysis) qui
permet de déterminer son évolution précise sur une large gamme de température. Mahieux
et al. ont étudié l’évolution de la rigidité en flexion du PPS [113]. Plus le taux de cristallinité
χ est faible, plus la chute de rigidité autour de la transition vitreuse (n’impactant que la
phase amorphe du matériau) est importante. Néanmoins, la phase amorphe est largement
plus rigide que la phase cristalline [4] : E′ (le module de conservation) chute de 92% à la Tg
alors que le matériau est composé de 30% de phase cristalline (Figure 1.10a). Des phéno-
mènes de recristallisation peuvent intervenir au-dessus de Tg, entrainant une augmentation
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de la rigidité en flexion [114] comme en cisaillement [5]. Pour ce type de sollicitation, l’in-
fluence de la matrice sur le comportement du composite est relativement importante, ce
qui se traduit par une diminution importante de la rigidité du matériau composite lors
de la transition vitreuse (Figure 1.10b). Après fusion de la matrice, le matériau composite
présente une rigidité résiduelle presque nulle pour ce type de sollicitation.
(a) (b)
Figure 1.10. – Mesure par DMA de la rigidité (Vf ' 50%) (a) PPS - flexion simple
(d’après [113]) (b) C/PPS (en bleu : flexion simple [114], en vert :
cisaillement [7], en noir : flexion 3 points [115])
Dans la seconde catégorie (comportement gouverné par les fibres), on retrouve principale-
ment les propriétés correspondant à une sollicitation dans la direction des fibres. La rigidité
est beaucoup plus élevée que pour les sollicitations hors axes et la plage de température
sur laquelle le matériau conserve de bonnes propriétés mécaniques est beaucoup plus large.
Cela rend l’utilisation de la DMA souvent inadéquate, d’autant plus qu’elle ne renseigne
que sur la rigidité. Ainsi, dans de nombreuses études, le comportement des matériaux com-
posites à haute température est étudié au moyen d’essais mécaniques dans des enceintes
thermiques.
A T < Tg, les stratifiés tissés présentent une réponse mécanique légèrement non linéaire.
La non-linéarité est induite par l’apparition de fissures dans les torons transversaux (voir
Annexe A). Dès que la température de transition vitreuse est dépassée, la matrice perd
presque toute rigidité, ce qui se traduit par une chute de la rigidité du composite. Si
l’on considère une loi des mélanges linéaire pour calculer la rigidité longitudinale ELc du
matériau composite, la valeur calculée est plus faible que les observations expérimentales.
La diminution de Em (module de Young de la matrice) ne permet donc pas à elle seule
d’expliquer la diminution de ELc (rigidité longitudinale du composite) [113]. En effet, les
fibres de carbone conservent une rigidité quasi inchangée à très haute température si elles
ne sont pas oxydées (chute de l’ordre de 5% à 1200°C pour des fibres de carbone [102]). La
loi des mélanges linéaire aboutit donc à une rigidité quasi-constante jusqu’à dégradation
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des fibres [113]. La chute de rigidité du composite est donc aussi liée à la diminution de la
rigidité à l’interface fibre-matrice (Figure 1.11a).
(a) (b)
Figure 1.11. – Evolution du comportement en traction avec la température (a) Courbes
σ = f(ε) - Sergé Verre/PP (d’après [116]) (b) Evolution de σr - Stratifié
UD [0/90°] Verre/Vinylester (d’après [117])
Des observations similaires ont été faites par Feih et al. pour la contrainte à rupture [118].
À noter que malgré la diminution de la contrainte à rupture du composite, l’allongement
à rupture reste sensiblement le même (on peut noter une légère diminution avec la tem-
pérature), soulignant que l’allongement à rupture des fibres reste le mécanisme de rupture
prédominant. Au-delà de Tg, la contrainte à rupture d’un composite thermodurcissable
n’évolue quasiment plus jusqu’à la température de décomposition tandis qu’elle subit une
deuxième chute lors de la fusion de la matrice dans un composite thermoplastique (Fi-
gure 1.11b). La rigidité ne subit pas de chute par paliers comme la contrainte à rupture,
mais une diminution graduelle avec la température, signe de l’influence de la rigidité de
l’interphase fibre/matrice qui diminue graduellement avec la température.
La réponse mécanique en compression de tissés C/Polyimide a été étudiée par Grape et
al. [119]. Lors d’une compression dans le sens des fibres en-dessous de Tg, la réponse est
élastique fragile et la rupture s’opère par cisaillement des torons parallèles à la direction de
sollicitation et par la fissuration longitudinale de la matrice (Figure 1.12a). À température
d’essai croissante (mais toujours inférieure à Tg), la rigidité reste à peu près constante tandis
que les mécanismes de rupture évoluent. Les fissures longitudinales se propagent de moins en
moins, ce qui a pour effet de réduire l’angle de cisaillement global. Ce dernier se stabilise aux
alentours de la transition vitreuse tandis que le mécanisme de rupture change radicalement.
Au-delà de la Tg, la réponse mécanique reste linéaire (même obervation dans [115, 116])
mais la rupture s’opère via la formation de bande de flambement plastique (Figure 1.12a).
Après rupture, le matériau présente une résistance résiduelle (contrairement à ce qui était
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observé avant Tg où la ruine était totale). Ce mécanisme est aussi bien observé dans les
composites UD que dans les composites tissés. Dans les UD, les bandes apparaissent de
façon préférentielle dans des zones où les fibres ne sont pas parfaitement alignées par
rapport à l’axe de la sollicitation. Dans les tissés, il s’initie généralement dans les zones de
chevauchement de torons entre les directions chaîne et trame [120].
(a) (b)
Figure 1.12. – (a) Mécanismes de rupture en compression [119] (b) Evolution de σr
(d’après [117,121])
Les observations de Grape et al. sont également applicables aux autres composites à ma-
trices thermodurcissables, puisqu’ils présentent une forte résistance au cisaillement inter
et intra-laminaire qui ne diminue assez qu’à partir de la transition vitreuse de la matrice.
Pour les composites TP, cette résistance est par nature beaucoup plus faible, notamment
en raison de la plus forte viscosité de la matrice TP lors de la mise en œuvre qui ne permet
pas une aussi bonne imprégnation des fibres que dans le cas des composites TD. Ainsi,
la rupture de stratifiés tissés thermoplastiques peut intervenir par flambement plastique
avant même la transition vitreuse de la matrice, et ce pour une contrainte beaucoup plus
faible [7]. L’évolution de la contrainte à rupture en compression est aussi différente pour
les deux types de matrice (Figure 1.12b).
Selon le type de feu considéré, les temps d’exposition avant rupture peuvent être relati-
vement longs. Dès lors, en plus de considérer l’influence de la température, il peut être
nécessaire de prendre en compte l’influence du temps sur les propriétés mécaniques pour
rendre compte du comportement d’un matériau soumis au feu. Or, à l’instar de ce que l’on
observe pour la décomposition thermique, les phénomènes qui interviennent dans des condi-
tions isothermes sont rarement pris en compte dans les études portant sur le comportement
au feu.
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Feih et al. ont étudié la dégradation des propriétés mécaniques des fibres de carbone T700
avec la température et le temps d’exposition [46]. Le module de rigidité longitudinale des
fibres est assez peu influencée par la température sous atmosphère inerte (voir [122]). Sous
atmosphère oxydante, le diamètre de la fibre diminue à partir de 500-550°C ce qui entraîne
une diminution de la rigidité jusqu’à une perte de masse de 35%. Au-delà de cette valeur,
la rigidité reste à peu près constante (Figure 1.13). Cette évolution caractéristique est liée
à la microstructure de la fibre, composée d’une "peau" plus rigide dans laquelle les plans
de carbone sont plus fortement orientés que dans le "cœur" de la fibre.
1.3. Résistance au feu des matériaux composites
Figure 1.13. – Évolution de E en fonction de la perte de masse pour des fibres de
carbone chauffées sous air (d’après [46])
La section 1.2 a permis de décrire l’influence de la température sur le comportement des
matériaux composites et des phases qui le constituent. Cette deuxième partie a pour ob-
jectif d’étudier plus en détails le comportement lors d’une exposition au feu (ou à un flux
thermique rayonnant). Par rapport à la section précédente, de nouvelles problématiques
sont impliquées :
• Gradient de température,
• Gradient de propriétés (thermiques et mécaniques),
• Gradient de composition chimique,
• Apparition de nouveaux mécanismes d’endommagement et de rupture,
• Effet d’échelle.
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Ces différentes problématiques soulèvent de nombreuses questions quant aux moyens expé-
rimentaux mis en œuvre pour les étudier. Le premier paragraphe de cette section s’attachera
à les décrire, en mettant l’accent sur le point clé : la source de chaleur. Cette dernière in-
fluence la majeure partie des phénomènes observés. La mesure du paramètre principal dans
ce type d’étude (la température) sera aussi abordée. En adoptant l’hypothèse d’un couplage
faible (influence de la thermique sur la mécanique, mais pas d’influence de la mécanique
sur la thermique), les phénomènes observés lors d’une exposition au feu puis au cours d’une
sollicitation couplée seront étudiés.
1.3.1. Méthodes expérimentales
1.3.1.1. Sources de chaleur
Afin d’étudier le comportement au feu des matériaux, un des points fondamentaux réside
dans le choix de la source de chaleur. Il est guidé par de nombreux facteurs : échelle étudiée,
environnement, type d’applications, etc. On retrouve par exemple dans la norme ISO 838
(ASTM E119) des courbes de température représentatives de différents scénarios de feu
pour le secteur du bâtiment. Initialement prévues pour des structures en acier, ces rampes
de température ont aussi été appliquées à des matériaux composites en raison de leur
utilisation croissante dans le génie civil [107].
On distingue classiquement deux grandes familles de sources de chaleur. La première est
composée des sources produisant une vraie flamme, parmi lesquelles on trouve les brûleurs
à gaz. Les densités de flux thermique mises en jeu sont généralement comprises entre 50 et
120kW/m2 et peuvent monter jusqu’à 200kW/m2 dans le cas de brûleurs au kérosène. Ce
type de source de chaleur a été largement utilisé dans les études sur le comportement au
feu [117, 123, 124]. C’est en effet le plus représentatif des conditions réelles d’un incendie
car il implique les mécanismes particuliers dus à l’interaction entre matériau et flamme.
Cependant un certain nombre de contraintes techniques peuvent découler de l’utilisation
de ces sources de chaleur (caractérisation difficile du flux, répartition hétérogène, etc.).
Elles peuvent aussi être difficiles à maîtriser dans un environnement d’analyses, notamment
dans le cas d’essais mécaniques couplés. Ainsi, de nombreuses études mettent en oeuvre des
sources rayonnantes. Ces dernières présentent l’avantage d’une calibration simple et d’une
grande répétabilité. Parmi toutes ces sources, la plus utilisée est la résistance du calorimètre
à cône qui peut permettre une inflammation grâce à une bougie d’ignition (Figure 1.1) [105,
125, 126]. On retrouve aussi dans la littérature des lampes infra-rouges [127]. Les densités
de flux thermiques obtenues en surface de l’échantillon dépassent rarement 75 kW/m2.
Pour atteindre des températures plus élevées, une solution consiste à concentrer l’énergie
thermique sur une petite zone d’un échantillon à l’aide d’un rayon laser. Ce type d’exposi-
tion, utilisé par Westover ou dans le banc BLADE développé par l’ONERA, peut permettre
l’obtention de densités de flux thermique similaires à celles obtenues avec un brûleur à gaz
(Figure 1.14) [128–130]. La petite taille des zones dégradées limite cependant l’échelle de
représentativité des propriétés caractérisées.
Le choix d’une source de chaleur a des conséquences notables sur le comportement caracté-
risé. Dans le cas d’un brûleur, certaines flammes sont plus ou moins rayonnantes, entrainant
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Figure 1.14. – Banc BLADE [129]
des augmentations plus ou moins rapides de la température selon l’émissivité du matériau.
L’exposition à une flamme conduit généralement à une décomposition anaérobique 16. A
l’inverse, une source de chaleur uniquement rayonnante induit souvent une décomposition
thermo-oxydante.
1.3.1.2. Mesure de température
La température est le paramètre prépondérant de la caractérisation du comportement au
feu. Sa mesure est donc primordiale pour la compréhension de ce comportement. Une
grande partie des études utilise des thermocouples collés sur les surfaces exposée et arrières
de l’échantillon [131], car cette méthode est la plus simple et la plus rapide à mettre en
œuvre. Différentes critiques peuvent être formulées [132]. La méthode nécessite notamment
un contact parfait avec la surface de l’échantillon, difficile à assurer, surtout lorsque le
matériau se décompose. En outre, les thermocouples en face exposée peuvent capter une
partie du rayonnement issue de la source de chaleur, faussant ainsi la mesure. Certaines
études utilisent alors des thermocouples à l’intérieur du matériau (intégrés lors de la mise
en oeuvre [16, 105, 133] ou collés dans des trous réalisés après la mise en œuvre [134]). Si
ces techniques apportent plus d’informations, elles nécessitent néanmoins des composites
relativement épais, qui ne sont pas représentatifs d’un grand nombre d’applications pour
les matériaux composites. De plus, la présence de ces thermocouples peut perturber la
conduction thermique dans le matériau.
Une autre méthode consiste par à mesurer la température par thermographie infrarouge
à l’aide d’une caméra thermique [136]. Celles-ci sont composées de microbolomètres dont
la résistance varie avec l’intensité du rayonnement électromagnétique reçu, permettant la
cartographie de l’intensité électromagnétique. Grâce à la connaissance de l’émissivité du
matériau, on peut remonter à une cartographie de la température de l’échantillon (Figure
1.15). Cependant, dans certaines conditions, la seule connaissance de l’émissivité ne suffit
16. Se dit d’une décomposition qui a lieu dans une atmosphère où le dioxygène est absent
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Figure 1.15. – Images infrarouge du PMMA exposé à un flux de 40kW/m2 [135]
pas toujours à déterminer de façon précise la température. Comme le décrit la Figure
1.16, l’émission de corps environnants peut se réfléchir sur la surface observée, tout comme
celle de l’atmosphère peut perturber la mesure 17. Acem et al. ont présenté une méthode
expérimentale à l’aide d’un filtre (pour annihiler l’influence de l’atmosphère environnante)
combiné à un modèle mathématique permettant de tenir compte de la réflexion sur la
surface observée d’une partie du rayonnement de la source de chaleur [132]. Il a aussi
montré que ce flux réfléchi représentait la majeure partie du rayonnement observé au début
de l’exposition, mais que cette part diminuait fortement lorsque la température augmentait.
Figure 1.16. – Mesure de température par thermographique infrarouge [137]
1.3.2. Comportement thermique lors d’une exposition au feu
La question du couplage thermo-mécanique dans les matériaux composites a été traité à de
nombreuses reprises dans la littérature. Elmughrabi et al. ont montré que le taux de cha-
leur dégagé lors d’un essai thermo-mécanique sous flux radiant dépendait de la contrainte
17. L’incertude due à ces différentes sources d’erreur a été quantifiée dans [137]
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appliquée (ce dernier influant notamment le nombre de fissures dans le matériau) [20].
Néanmoins, la majorité des études considèrent un couplage thermo-mécanique faible 18
lors d’essais mécaniques combinés à une exposition au feu [138]. Dans cette synthèse bi-
bliographique, on s’intéresse d’abord au comportement de matériaux composites soumis
uniquement à des flux de chaleur (flamme ou rayonnement), puis dans un second temps,
au cas d’une sollicitation thermique-mécanique couplée.
(a) (b)
Figure 1.17. – Évolution de la température dans un stratifié Verre/PPS (a) 20 kW/m2 -
N2 (b) 50 kW/m2 - Air (d’après [105])
L’évolution de la température au sein d’une éprouvette soumise à un flux de chaleur dépend
de nombreux paramètres : taille de l’éprouvette, zone exposée, densité de flux, méthode
d’exposition, etc. Si certaines normes guident partiellement les expérimentateurs, elles ne
sont pas toujours appliquées, ce qui complique la comparaison des résultats expérimentaux
issus de différentes études. Pour étudier le comportement au feu, les échantillons sont
généralement exposés à un flux de chaleur sur une de leur face, tandis que toutes les autres
sont laissées libres. Ce type d’exposition entraîne une réponse thermique caractérisée dans
un premier temps par une rapide augmentation de la température en face avant. La vitesse
à laquelle elle s’opère dépend principalement de la densité de flux thermique imposée et de
l’absorptivité du matériau. Atreya et Agrawal ont mesuré l’évolution de la température dans
l’épaisseur d’échantillons composites verre/PPS soumis à des flux rayonnants de 20 et 50
kW/m2 (voir Figure 1.17) [105]. Dans le premier cas, la température augmente d’environ
60°C/min contre à peu près 360°C/min dans le second cas, ce qui est représentatif des
ordres de grandeur observés dans la littérature. Pour un même flux, des différences sont
aussi observées pour une exposition à un même flux mais sous différentes atmosphères
(Figure 1.17). La température étant élevée sur la face avant, des phénomènes de diffusion
thermique entrainent alors la propagation de la chaleur vers la face arrière de l’échantillon.
Cette diffusion dépend notamment de la stratification, les stratifiés UD présentant une
18. Influence de la température sur la mécanique mais pas d’influence de la mécanique sur la thermique
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conductivité thermique dans l’épaisseur plus élevée que des stratifiés tissés grâce à un taux
de porosité interlaminaire plus faible (Figure 1.18) [139].
Figure 1.18. – Evolution de la température dans un C/époxy (q=116 kW/m2)
(d’après [139])
Comportement thermique à T<Td La première conséquence de cette augmentation de
la température est la dilatation thermique de l’échantillon. Les forts gradients de tempéra-
ture et les coefficients de dilatation thermique différents de la fibre et de la matrice (voir
Paragraphe 1.2.2.1) peuvent entrainer des incompatibilités de déformations, conduisant à
l’apparition de fissures matricielles qui contribuent à ralentir la conduction thermique. Les
changements d’état de la matrice (transition vitreuse, fusion) nécessitent un apport d’éner-
gie qui peut se traduire par un ralentissement de l’augmentation de la température en
surface ou au sein de l’échantillon [105]. Ces transformations entrainent un ramollissement
de la matrice et peuvent favoriser l’endommagement du matériau en formant des porosités
qui vont induire des fissures matricielles, inter et intra-laminaires, aboutissant au délami-
nage. Des mécanismes annexes, comme la formation de vapeur d’eau dans des matrices
ayant une forte reprise en eau, peuvent aussi endommager le matériau.
Comportement thermique à T>Td C’est logiquement lorsque la température est suffi-
samment élevée pour amorcer la décomposition thermique que l’endommagement au sein
du matériau est le plus important. Une transformation chimique significative du maté-
riau s’opère alors, selon des mécanismes décrits dans la Section 1.2.1. La littérature sur la
résistance au feu s’intéressant peu aux matrices polymères faiblement résistantes à la tem-
pérature, on y retrouve donc généralement des matrices présentant des taux de production
de charbon moyens (époxy, polyester, vinylester) ou élevés (phénolique, PPS, PEEK), c’est-
à-dire celles qui se décomposent selon les mécanismes (c), (d) et (e) décrits par Drysdale
(Figure 1.2).
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Dans un premier temps, une fine couche de matériau décomposé se forme à la surface du
matériau. La pyrolyse s’accompagne aussi de la formation de gaz de décompositition qui,
dans un premier temps, s’échappent du matériau dès leur formation sans interaction par-
ticulière avec lui. Au contact de l’oxygène, si la température de l’atmosphère dépasse celle
d’inflammation des gaz, ceux-ci s’enflamment ainsi que la surface exposée du matériau.
Pour certaines résines qui présentent une résistance thermique moyenne (polyester, viny-
lester, époxy), l’inflammation a lieu dès le début de la pyrolyse. Ce phénomène entrainant
une augmentation de la densité de flux thermique, leur tenue au feu s’en trouve encore
amoindrie. A l’inverse, les résines dites hautes températures, comme la résine phénolique,
présentent la particularité d’une inflammation intervenant longtemps après le début de la
pyrolyse [140].
Lorsque la température est suffisamment élevée pour entrainer la décomposition thermique
sous la surface, le transport des gaz dans le matériau et leur évacuation devient un phéno-
mène particulièrement important dans la réponse thermique du matériau composite 19. En
effet, ces derniers ne peuvent pas s’échapper librement du matériau comme lors de la dé-
composition de la surface exposée. Leur transport dépend alors de nombreux paramètres :
nature de la matrice, architecture des renforts, stratification, etc. Dans un premier temps,
des porosités apparaissent avec la formation de gaz de décomposition dont l’augmentation
de pression contribue à faire croître le volume.
Particulièrement difficile à caractériser expérimentalement, cette augmentation de pression
a été mesurée par Hariharan et al. dans l’épaisseur de deux matériaux composites : l’un
peu poreux (H41N, composé de fibres de verres et d’une résine phénolique) et l’autre, po-
reux (MXBE-350, identique au précédent avec 2 constituants supplémentaires : poudre de
verre et résine ABS) [141]. Pour ces deux matériaux, des pics de pression sont observés
au sein du stratifié dans les zones où la pyrolyse débute (Figure 1.19). Ces pics résultent
de la formation de quantités importantes de gaz de décomposition dans un matériau pré-
sentant une perméabilité encore relativement faible. Plus cette dernière est faible (cas du
H41N), plus le pic de pression est élevé, avec un maximum mesuré à presque 10 fois la
pression atmosphérique (Figure 1.19a). De tels pics contribuent à endommager le matériau
en entrainant une fissuration de la matrice pyrolysée, permettant l’évacuation des gaz et la
chute de pression. Dans les composites carbone/époxy, différentes études ont montré que
l’accumulation de gaz entraîne la formation de fissures intralaminaires [139,142].
Dans un matériau plus poreux (cas du MXBE-350), les pics de pression sont moins im-
portants car initialement plus d’espace est disponible dans le matériau (Figure 1.19b). A
noter qu’une fois que la pression diminue, le matériau ne se recontracte pas à cause de
sa trop faible rigidité résiduelle. Ces résultats mettent en évidence le fait qu’au cours de
la pyrolyse la nature de la matrice peut jouer un rôle important dans la formation des
porosités. Un matériau dans lequel la matrice se décompose rapidement et produit peu de
charbon présentera un comportement proche du matériau poreux étudié par Hariharan. A
l’inverse, un matériau dont la décomposition se déroule sur une large plage de température
et aboutit à la formation d’une quantité importante de charbon, oppose une résistance
plus importante à l’évacuation du gaz. Le caractère thermoplastique de la matrice peut
19. L’influence des gaz a été majoritairement étudiée au travers de simulations numériques car la caracté-
risation de ces phénomènes internes est particulièrement difficile. Ne seront abordées ici que les observations
expérimentales les concernant, les modèles étant traités dans la Section 1.4.1
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aussi accentuer cet effet, entrainant la propagation du gaz vers les bords et la formation de
macroporosités [143]. On observe là une différence de comportement au feu majeure entre
composites à matrices TD et TP.
(a) (b)
Figure 1.19. – Évolution de la pression dans l’épaisseur au cours du temps
(q′′r=280 kW/m2) (a) H41N (b) MXBE-350 (d’après [141])
La décomposition thermique a aussi des répercussions sur la réponse thermique. L’énergie
consommée par la décomposition thermique entraîne une diminution de la vitesse de montée
en température (Fig. 1.18), voire une stagnation 20 [133]. Les gaz possédant une conductivité
thermique très faible, les porosités agissent comme des barrières thermiques qui retardent la
diffusion thermique dans l’épaisseur. Ce phénomène est d’autant plus important que les gaz
possèdent une capacité thermique élevée. Par des mesures de température au moyen d’une
caméra thermique, Tranchard et al. ont montré une chute de température en face arrière
(Fig. 1.18) due à l’apparition de délaminage formant une lame d’air isolante (Fig. 1.20a
et 1.20b). De la même façon, Leplat et al. ont mis en évidence l’évolution de la surface
délaminée, qui correspond à une zone caractérisée par le début de l’inflexion de la courbe
de température (∂T∂t = 0) (Fig. 1.20c) [142].
Les phénomènes décrits jusqu’ici sont particulièrement dépendants du matériau considéré,
et pour la plupart également du temps d’exposition au flux thermique. Les observations
microscopiques post-exposition permettent de distinguer dans l’épaisseur d’un composite
soumis au feu quatre zones principales 21 [17] :
• Une zone décomposée (T > Td,e)
20. Pour plus d’informations sur l’influence de l’enthalpie de décomposition sur la réponse thermique, se
référer à [106]
21. Certains auteurs ne considèrent que trois zones, la zone affectée thermiquement pouvant être incluse
dans la mésophase
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(a)
(b)
(c)
Figure 1.20. – Cartographie de température dans des composites C/Epoxy à t=30s (à
g.) et t=60s (à d.) (a) Stratifiés UD (b) Stratifiés quasi-isotropes
(d’après [139])
(c) Estimation de la surface délaminée d’un C/Epoxy par thermographie
infrarouge (d’après [142])
• Une zone en cours de décomposition, parfois appelée mésophase [100] (Td,o < T <
Td,e)
• Une zone affectée thermiquement (Tg < T < Td,o)
• Une zone vierge ou condensée (T < Tg).
Les frontières qui délimitent ces zones évoluent au fur et à mesure de la diffusion thermique.
La zone décomposée est une zone plus ou moins poreuse selon le taux de charbon que
produit la pyrolyse de la matrice. Dans le cas d’une décomposition formant peu de charbon
(matrices vinylester ou polyester), la zone exposée est de plus en plus poreuse jusqu’à
devenir un tissu de fibres sec (Figure 1.21). Si le matériau est composé de fibres de carbone,
ce tissu sec peut être oxydé jusqu’à disparition complète de certains plis [46]. Dans le cas
d’une matrice dite haute température (PPS, résine phénolique), la zone est généralement
beaucoup moins poreuse, d’où la présence de fissures créées par l’échappement des gaz de
pyrolyse [144]. D’après les observations de Mouritz et al., la vitesse de croissance de la
zone décomposée diminue avec le temps [145]. En effet, la décomposition est partiellement
contrôlée par la vitesse de transport de l’oxygène vers le front de combustion, qui diminue
avec l’augmentation de l’épaisseur de charbon.
La frontière entre la zone décomposée et la mésophase présente souvent des fissures in-
tralaminaires (Figure 1.22). Ces dernières peuvent notamment être dues à la différence de
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Figure 1.21. – Observation microscopique d’un composite verre/polyester après 1800s
sous 50 kW/m2 [145]
Figure 1.22. – Fissures matricielles à l’interface zone décomposée/mésophase dans un
composite verre/vinylester [145]
conduction thermique entre les deux phases qui entraîne de forts gradients thermiques sur
une zone localisée et des incompatibilités de dilatation thermique [146].
La structure de la mésophase est assez fortement influencée par la nature de la matrice et
des mécanismes de décomposition décrits par Drysdale (Fig. 1.2). En raison de la nature
liquide des matrices thermoplastiques au-delà de Tf , les bulles de gaz peuvent se déplacer de
la mésophase vers la zone exposée (Figure 1.23). Ce phénomène n’interviendra quasiment
pas dans une matrice thermodurcissable à cause de sa plus forte viscosité.
1.3.3. Résistance au feu sous chargement mécanique
Le comportement de matériaux composites stratifiés lors d’un essai mécanique sous un
flux rayonnant ou convectif est conditionné par l’interaction des différents mécanismes
thermiques et mécaniques décrits dans les sections précédentes. Cette interaction mutuelle
influence le comportement global du matériau et dépend de nombreux paramètres : in-
tensité du flux thermique et du chargement mécanique, type de sollicitation mécanique,
propriétés thermiques et mécaniques du matériau, etc.. Compte tenu de la nature des es-
sais, de nombreuses informations sont inaccessibles pour expliquer ce qui se passe dans
l’épaisseur du matériau. Afin d’appréhender le comportement mécanique lors d’une expo-
sition au feu, de nombreux auteurs ont donc fait le choix de découpler les phénomènes et
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Figure 1.23. – Processus physico-chimique et répartition des phases lors de la
décomposition thermique d’une matrice thermoplastique [48]
d’étudier en premier lieu les propriétés mécaniques résiduelles suite à une agression ther-
mique. Cette approche permet en effet d’étudier l’influence de nombreux paramètres sur
la dégradation du matériau (densité de flux thermique, durée de l’exposition) tout en s’af-
franchissant des phénomènes induits par des températures élevées pendant la sollicitation
mécanique [123,147–149].
1.3.3.1. Propriétés mécaniques résiduelles après une exposition
L’évolution des propriétés mécaniques résiduelles après exposition au feu dépend très large-
ment du type de sollicitation comme le montrent les différentes études en traction [140,147,
148], flexion [16,125,150] ou compression [145,149]. Il est communément admis que le com-
portement en traction longitudinale d’un composite est largement influencé par les fibres
tandis que le comportement en compression est piloté par la matrice (Paragraphe 1.2.2.2).
Ainsi, pour une exposition à un flux entrainant une décomposition thermique de la ma-
trice, le matériau perd de façon beaucoup plus progressive ses propriétés mécaniques en
traction qu’en compression. Par exemple, après 500 secondes d’exposition à un flux de 50
kW.m−2, un composite verre/polyester présente une contrainte à rupture diminuée de moi-
tié en traction et de 90% en compression (Fig. 1.24). L’évolution de la résistance en flexion
3 points dépend quant à elle de la face de l’échantillon exposée au flux : celle contre les
points d’appui ou celle contre le point de chargement. Dans le premier cas (Figure 1.24),
une compression est induite dans la zone exposée, d’où une évolution de la résistance si-
milaire à la compression. Dans l’autre cas, Mouritz et al. ont montré une résistance plus
proche de celle en traction [145].
Afin d’estimer les propriétés mécaniques résiduelles, la première hypothèse posée dans la
littérature fut de considérer que suite à une exposition à un flux thermique, un matériau
présente deux parties distinctes : une zone vierge et une zone décomposée [140]. Ce modèle
bi-phase permet dans certains cas de calculer assez fidèlement les propriétés résiduelles du
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Figure 1.24. – Influence du temps d’exposition à 50 kW/m2 sur la résistance mécanique
résiduelle d’un composite Verre/Polyester (d’après [125,140,145])
matériau, comme dans le cas du verre/polyester. Ce matériau présentant une température
de pyrolyse faible, une décomposition thermique se déroulant sur une plage de tempéra-
ture restreinte et une perte de masse importante, la mésophase est quasi-inexistante et
la zone décomposée est facile à distinguer. Néanmoins, le modèle s’applique moins bien
avec une résine phénolique dont les composites présentent une mésophase étendue car la
décomposition thermique de la matrice s’opère sur plusieurs centaines de degrés [151].
De plus, la zone affectée thermiquement est le siège d’un endommagement à différentes
échelles, plus ou moins important selon la nature des constituants. La simple exposition
à une température comprise en Tg et Td,o peut entrainer une dégradation des propriétés
mécaniques en raison de cet endommagement. En réalisant deux analyses DMA consé-
cutives sur le même échantillon, Bai et Keller ont par exemple montré qu’un composite
verre/polyester subissait une chute de 12% de sa rigidité longitudinale suite à une première
sollicitation au-delà de sa Tg (malgré un niveau de contrainte faible, comme c’est le cas en
DMA) [152]. Bien qu’aucune étude similaire n’ait été réalisée sur des composites à matrice
thermoplastique (à la connaissance de l’auteur), il est légitime de penser qu’une sollicita-
tion mécanique imposée entre Tf et Td,o se traduirait par une diminution significative des
propriétés mécaniques. L’étude des propriétés résiduelles d’un composite C/PPS suite à
une exposition à seulement 20 kW/m2 (Tmax ' Tf ) pendant 2 minutes entraîne une chute
de 17% de la rigidité longitudinale en traction [147] et de 25% en compression [149]. Par
ailleurs, une matrice thermoplastique en phase visqueuse contribue à reboucher les pores
et les fissures lors du refroidissement tandis que sa ductilité (plus faible que le C/Epoxy,
car fondue), limite la fissuration matricielle dans la zone affectée thermiquement.
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1.3.3.2. Résistance au feu
L’étude de la résistance mécanique sous feu se focalise principalement sur deux modes
de sollicitations : la compression et la traction. Pour les matériaux composites à fibres
longues, la compression présente un caractère critique, représentatif pour un certain nombre
d’applications structurelles. Afin de représenter des conditions d’utilisation en service, la
sollicitation est généralement appliquée sous la forme d’un essai de fluage. La réponse
mécanique (i.e. l’évolution du déplacement ou de la déformation en fonction du temps)
pour ce type d’essai est peu souvent présentée dans la littérature. Elle renseigne pourtant
sur la compétition entre les différents mécanismes physico-chimiques et thermo-mécaniques
impliqués.
Réponse mécanique L’exposition de la face d’un stratifié à un flux thermique entraîne un
gradient thermique et donc l’apparition de forces et de moments induits thermiquement.
En sollicitation uniaxale, l’effort normal à la section provenant de la dilatation thermique
(NT ) peut être exprimée comme suit [153] :
NT (T ) =
∫
S
E(T ) α(T ) ∆T dS (1.28)
Où E(T ) désigne la rigidité effective et α(T ) le coefficient de dilatation thermique. En
général considérée comme négligeable pour des sollicitations en traction, cette force joue
un rôle important en compression car elle s’oppose à l’effort mécanique exercé et peut
entrainer un allongement de l’éprouvette dans les premiers instants de la sollicitation mé-
canique [154]. Rapidement, la dégradation thermique des propriétés mécaniques redonne
le rôle prédominant à l’effort de compression (Figure 1.25a).
Le moment thermique peut quant à lui être exprimé ainsi :
MT =
∫
S
E(T ) α(T ) ∆T S dS (1.29)
Il permet ainsi d’expliquer l’évolution des déformations hors plan dans un stratifié soumis
à un gradient thermique, qui vont favoriser l’endommagement [155]. La compétition entre
perte de rigidité, dilatation et décomposition thermique se traduit par l’évolution de la
courbure de l’échantillon (dans la direction opposée à la source de chaleur) au cours du
temps (Figure 1.25b). Les équations 1.28 et 1.29 montrent l’importance de la connaissance
de α(T ) , pourtant souvent négligée dans la littérature.
Ces résultats sont valables pour des éprouvettes libres de flamber. Or, pour étudier la tenue
au feu des composites stratifiés sur des durées plus longues, il est nécessaire d’empêcher le
flambement global de l’éprouvette. Pour cela, de nombreuses études utilisent un montage
anti-flambement développé par Boeing pour des essais de compression après impact, et
popularisé pour les essais mécaniques sous flux radiant par Gibson [126]. Dès lors, bien que
des effets "structure" (liés à la forme de l’éprouvette) subsistent, leur influence est moins
importante.
En traction, les effets "structure" sont moins importants, en raison des dimensions des
éprouvettes. Grigoriou et al. ont étudié la réponse mécanique (Figure 1.26) et l’endom-
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(a) (b)
Figure 1.25. – Evolution pour différentes forces de compression (a) de l’allongement
axial (b) du déplacement hors-plan (d’après [153])
magement de différents stratifiés quasi-isotropes C/Epoxy sous feu, soumis ou non à des
chargements mécaniques [156]. Les mécanismes d’endommagement mécanique ont déjà été
décrits dans les sections précédentes (ramollissement de la matrice, fissuration, délaminage,
etc.). La particularité des essais décrits dans cette section réside dans :
(i) Des températures souvent plus élevées que celles étudiées au cours des essais mé-
caniques isothermes (Section 1.2.2.2), amplifiant les effets de la décomposition ther-
mique sur la réponse mécanique,
(ii) L’étude du comportement en fluage plutôt qu’une sollicitation monotone à rupture,
(iii) Le gradient de propriétés dans l’épaisseur qui peut induire des endommagements
spécifiques.
Lors de l’exposition au feu, l’endommagement principal spécifique correspond à des fis-
sures inter et intra-laminaires. Les fissures sont initiées par l’augmentation de la pression
interne résultant de la décomposition thermique de la matrice, la diminution de sa ténacité
ou des déformations hors-plan induites par les moments thermiques (Figure 1.25b). Lors
d’un chargement combiné en traction, la perte de propriétés mécaniques et la rupture de
fibres dans les plis à 0° (supportant la majorité de l’effort) proches de la surface exposée,
contribuent à transférer la charge mécanique sur les plis à 0° moins dégradés, ce qui finit
par aboutir à leur rupture.
Mécanismes de ruptures et temps à rupture L’évolution de la contrainte de fluage
à rupture en fonction du temps d’exposition a été étudiée dans les matériaux compo-
sites à matrices TP [116, 117] et TD [153]. En traction, pour un composite à matrice TD
(Verre/Vinylester), Feih et al. ont montré que cette courbe pouvait se décomposer en quatre
phases (Figure 1.27a) :
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Figure 1.26. – Réponse mécanique en fluage traction d’un stratifié UD quasi-isotrope
C/Epoxy (d’après [156])
(1) La chute initiale de contrainte à rupture en fluage est associée au ramollissement de
la matrice qui entraîne la même diminution de contrainte à rupture quel que soit le
flux thermique imposé.
(2) Un plateau, dont la durée diminue à flux thermique croissant, associé à la période
durant laquelle la matrice est ramollie mais non décomposée et les fibres (de verre)
ne sont pas encore ramollies.
(3) Une seconde chute résulte de la décomposition de la matrice qui s’accompagne du
ramollissement des fibres de verre. Contrairement à la première phase, la sévérité de
l’abattement des propriétés varie avec le flux thermique. En effet, la dégradation des
propriétés est fortement liée à la décomposition des fibres, et donc à la température.
Dans le cas de composites à matrice TD renforcés par des fibres de carbone, il n’y
a pas de ramollissement de ces dernières et la chute de propriétés durant l’étape 3
est plus faible car uniquement liée à la décomposition de la matrice (les phénomènes
d’oxydation des fibres intervenant souvent pour des temps d’expositions et des flux
thermiques élevés) [46].
(4) Un second plateau au cours duquel la contrainte à rupture en fluage n’évolue plus.
Pour des flux peu élevés (e.g. 10 et 25 kW/m2), cette étape n’est pas systématique-
ment observée car les essais sont fréquemment interrompus avant rupture. Les temps
d’exposition nécessaires sont en effet trop longs par rapport à l’échelle de temps dans
laquelle s’inscrit l’étude du comportement au feu. Dans ce cas, la rupture est pilotée
par des mécanismes d’endommagement dépendants du temps [157].
Ces résultats soulignent que différents mécanismes d’endommagement peuvent aboutir à
la rupture selon la contrainte et le flux appliqué en traction. En compression, les temps à
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rupture sont 5 à 10 fois moins élevés qu’en traction [158] et la courbe σr = f(t) suit une
évolution différente (Figure 1.27b). En effet, le mécanisme principal pilotant la rupture en
compression est la formation de bandes de flambement plastique (Figure 1.28a). Différents
paramètres peuvent toutefois influencer son étendue. La largeur de la bande de flambement
tend à augmenter lorsque le flux thermique augmente (Figure 1.28b), phénomène déjà ob-
servé [159]. Lorsque la matrice est partiellement décomposée, la ténacité interlaminaire est
si faible que le flambement peut s’accompagner d’un délaminage généralisé (Figure 1.28c).
Enfin, lorsque la matrice est fortement décomposée, un délaminage peut s’opérer entre
le(s) pli(s) le(s) plus proche(s) de la zone exposée, entrainant un flambement plastique
uniquement des plis sur la face non exposée (Figure 1.28d).
(a) Traction (d’après [118]) (b) Compression (d’après [159])
Figure 1.27. – Lien entre temps d’exposition et contrainte à rupture en fluage - Sergé
Verre/Vinylester
A la connaissance de l’auteur, une seule étude dans la littérature s’intéresse au compor-
tement mécanique sous feu de composites à matrice TP (sergé Verre/PP) [116, 117]. En
suivant l’évolution de la contrainte de fluage à rupture normalisée X (Équation 1.30) en
fonction du temps d’exposition, Gibson et al. ont montré qu’un même mécanisme (la fu-
sion de la matrice) semblait piloter la rupture en traction et en compression. En effet, les
courbes X = f(t) se superposent pour les deux sollicitations (Figure 1.29a) 22. Ces obser-
vations semblent souligner une différence fondamentale avec les matériaux composites à
matrice thermodurcissables pour lesquels les temps à rupture sont beaucoup plus court en
compression qu’en traction.
22. Ces résultats nécessitent une confirmation sur d’autres matrices TP car le PP est un matériau présen-
tant des propriétés particulières comparées aux matrices souvent étudiées dans le domaine du comportement
au feu (Tg inférieure à la température ambiante, perte de masse totale durant la pyrolyse).
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(a) (b) (c) (d)
Figure 1.28. – Rupture en compression fluage de stratifiés C/Epoxy (a) 0.6 σr - 25
kW/m2 (b) 35 kW/m2 (c) et (d) 50 kW/m2 [121]
X = σ − σ∞
σ0 − σ∞
(1.30)
Où σ est la contrainte de fluage, σ0 la contrainte à rupture à température ambiante et σ∞
la contrainte à partir de laquelle le matériau ne semble pas rompre en fluage (du moins sur
les échelles de temps considérées).
Les mécanismes de rupture diffèrent légèrement en compression. Dans la zone dans laquelle
se forme la bande de flambement plastique, on peut observer une fissuration par cisaillement
qui n’était pas observée dans les composites à matrice TD (Figure 1.29b).
1.4. Modélisation et simulation de la résistance au feu des
matériaux composites
La quasi-totalité des modèles thermo-mécaniques utilisés pour simuler le comportement
thermo-mécanique de matériaux composites soumis au feu se base sur l’hypothèse d’un
couplage faible entre thermique et mécanique. La méthodologie est résumée dans la Fi-
gure 1.30. L’objectif de cette section est de présenter les modèles thermiques et mécaniques
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(a)
(b)
Figure 1.29. – (a) Évolution de la contrainte à rupture en fluage en fonction du temps
d’exposition pour un stratifié tissé Verre/PP (d’après [116]) (b) Zone de
flambement plastique [116]
qui ont été utilisés dans le cas des composites soumis au feu (pour les modèles de pyrolyse,
voir Paragraphe 1.2.1.2).
1.4.1. Modélisation du comportement thermique sous flux thermique
Le premier modèle prédisant la réponse thermique d’un matériau en décomposition fut
proposé en 1946 par Bamford et al. dans le cas du bois [160]. Il s’appuie sur l’équation de
conduction thermique en régime transitoire en 1D (équation (1.3)) avec un terme source
correspondant à l’énergie consommée par la décomposition, supposée être une réaction
d’ordre 1. Les propriétés du matériau étaient alors supposées indépendantes de la tempé-
rature.
La question de la modélisation de la réponse des matériaux composites à matrice organique
fut quant à elle posée dans les années 70 lorsque ces derniers commencèrent à être utilisés
dans des pièces soumises à de très hautes températures dans le domaine aérospatial (par
exemple, les boucliers thermiques pour l’entrée dans l’atmosphère [21]). Pour de telles appli-
cations, les flux thermiques peuvent atteindre des valeurs très élevées (jusqu’à 300 kW/m2)
sur de courtes périodes et entrainer la décomposition thermique complète, voire l’ablation
du matériau. En 1972, Kung propose un nouveau modèle pour le bois qui servira de base
aux travaux visant à décrire le comportement d’un matériau composite soumis aux flux
thermiques très élevés [161]. Contrairement au modèle monoconstituant de Bamford, Kung
considère le bois soumis au feu comme un matériau biphasé composé d’une partie "vierge"
et d’une partie "dégradée" (char), dont les propriétés évoluent en fonction de la tempéra-
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Figure 1.30. – Principe d’un modèle thermo-mécanique
ture. Dressant un parallèle entre le bois et les matériaux composites à matrice polymère,
Henderson et Wiecek publièrent en 1985 le premier modèle complet 23 prédisant la réponse
thermique d’un composite en décomposition qui fait encore aujourd’hui référence [134] :

ρcp
∂T
∂t = λx
∂2T
∂x2 +
∂λ
∂x
∂T
∂x − ṁgcpg
∂T
∂x −
∂ρ
∂t (Qi + h− hg)
∂m
∂t = −Aim0
(
m−mf
m0
)n
e−Ei/RT
∂ṁg
∂t = −
∂ρ
∂t
(1.31)
Le terme de gauche de la première équation correspond à la variation d’énergie interne. Les
deux premiers termes de droite décrivent la conduction thermique en prenant en compte
la variation du coefficient de conductivité thermique λ. Le troisième terme décrit le re-
froidissement par convection due au flux des gaz de décomposition en prenant en compte
leur capacité thermique cpg . Le dernier terme décrit la variation d’énergie induite par la
décomposition du matériau en considérant l’enthalpie de décomposition du matériau Qi
ainsi que son enthalpie h et celle des gaz hg.
En 1995, Gibson et al. proposèrent une version simplifiée du modèle d’Henderson en consi-
dérant des propriétés thermiques et de transport de gaz constantes, modèle qui est proba-
blement le plus utilisé encore aujourd’hui [133]. Si ces deux modèles considèrent l’influence
des gaz, ils ne le prennent pas en compte de manière explicite comme un constituant à
part dans le bilan énergétique. En 1987, Henderson et Wiecek proposèrent un modèle tri-
constituant (partie vierge, partie dégradée et gaz) qui permet de prendre en compte le
23. Pering et al. modélisèrent dès 1980 le comportement d’un matériau composite décomposé avec un
modèle similaire à celui de Bamford, mais l’influence des gaz n’était pas prise en compte
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stockage des gaz et la dilatation thermique de l’échantillon [162]. Ce modèle se base sur
l’hypothèse d’un équilibre thermique local entre gaz de décomposition et solide. Afin de
vérifier cette hypothèse, Florio et al. dérivèrent ce modèle afin d’introduire une hypothèse
de déséquilibre thermique entre ces deux phases [163]. Cette approche ne permit d’amélio-
rer que légèrement la prédiction de la réponse thermique. Quelques résultats importants
obtenus grâce à ces modèles sont synthétisés ici (et illustrés notamment par la figure 1.31) :
• Le pic de pression a lieu au début de la pyrolyse. Deux raisons permettent de l’expli-
quer : d’une part, le taux de porosité et donc le volume disponible pour le stockage
de gaz sont encore relativement faibles, et d’autre part le matériau est encore relati-
vement rigide.
• Le pic de pression apparaît avant le pic de dilatation. Ce dernier étant principalement
de nature thermochimique (formation des porosités), il est atteint au milieu de la
décomposition, d’où le décalage dans le temps.
• Le stockage de gaz a tendance à réduire la vitesse d’échauffement, ce qui réduit la
cinétique de décomposition et ralentit donc la formation de gaz [164]
• La grande majorité des gaz s’échappe vers la surface exposée (plus grande perméabi-
lité). Néanmoins, une faible quantité de gaz peut se retrouver stockée dans les pores
du matériau encore vierge, contribuant à augmenter la pression des gaz emprisonnés
avant même le début de la décomposition.
• Le transport des gaz dans le matériau a un effet refroidissant sur le matériau.
• Étant donnée la masse des gaz et leur capacité thermique, l’énergie stockée dans les
gaz est relativement faible par rapport à celle stockée dans le matériau. S’ils parti-
cipent beaucoup à l’augmentation de la pression au sein du matériau, leur influence
sur la réponse thermique est relativement faible 24.
Les modèles décrits jusqu’ici nécessitent la résolution simultanée de 3 équations (6 dans le
cas où un bilan d’énergie séparé est effectué pour les gaz) : une équation de transfert ther-
mique, une équation cinétique locale et une équation de conservation de la masse (soit les
3 équations présentées en (1.31)) [165]. A partir d’hypothèses simplificatrices, ces modèles
dits complets peuvent se résumer à une seule équation (modèles réduits) [166] :[
ρ(T )cp(T ) +
(
Qd + h(T )− hg(T )
∂ρ
∂T
(T )
)
∂ρ
∂T
(T )
]
∂T
∂t
= λ∂
2T
∂x2
(1.32)
A partir de la notion de capacité thermique apparente cpapp (décrite dans la Section 1.2.2.1),
Lattimer et Ouellette résument ainsi l’équation (1.32) :
ρ0cpapp
∂T
∂t
= λ∂
2T
∂x2
(1.33)
Cette formulation présente l’avantage d’une réduction considérable du temps de calcul pour
des résultats relativement proches. Goupil et al. ont montré un écart de température de
24. Ce dernier résultat fut démontré par Henderson et Wiecek sur un matériau présentant une perte de
masse de seulement 20% entre l’ambiante et 1200°C. Il est donc à nuancer si le matériau présente une perte
de masse beaucoup plus élevée sur une plage de température restreinte. Zhou a par exemple montré une
influence assez faible de la convection pour des flux allant jusqu’à 45 kW/m2 [131]
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Figure 1.31. – Évolutions de la température, la pression et la dilatation en fonction de
l’épaisseur dans un composite verre/phénolique soumis à un flux
thermique de 280 kW/m2 (d’après [162])
seulement 6% entre un modèle complet et un modèle réduit pour une réduction par 8 du
nombre de degrés de libertés [167].
Les modèles présentés jusqu’ici (ainsi qu’une majorité dans la littérature) sont 1D. Ils
présupposent donc un flux uniformément distribué en surface, approximation qui peut se
justifier dans un certain nombre de cas mais pas toujours. Comme l’ont montré Skorieh
et Abdolvand, la forme de la zone délaminée n’est pas la même pour des stratifiés UD
et tissés en raison de transferts thermiques plus importants dans une direction pour les
UD [168]. Ainsi des modèles 2D [169] et 3D [170] ont été développés afin de modéliser plus
finement ces transferts thermiques multidirectionnels. Biasi a par exemple développé un
modèle décrivant la réponse thermique d’un composite soumis à un flux axisymétrique [28].
Ces simulations corroborent certains résultats obtenus avec des modèles 1D (maximum de
pression sous la zone de décomposition) et montrent qu’après une accumulation autour de
l’axe de symétrie, les gaz peuvent s’échapper vers les zones périphériques, entrainant une
uniformisation de la pression dans la zone centrale des échantillons (Figure 1.32).
Cette brève revue des modèles ne saurait être complète sans aborder les modèles thermo-
mécaniques utilisés pour simuler les conséquences mécaniques d’une exposition au feu
(contraintes liées au incompatibilités de déformations thermiques par exemple). Ces der-
niers permettent, en plus de prédire la réponse thermique, d’estimer les déformations et
contraintes d’origine thermique dans le matériau et de permettre ainsi l’utilisation de cri-
tères de rupture pour prédire certains mécanismes d’endommagement comme le délami-
nage. Le premier modèle allant dans ce sens fut proposé par McManus et Springer en
1992 [171,172]. La partie thermique est proche de celle proposée par Florio et al. [163]. Le
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Figure 1.32. – Évolution de la pression, température et vitesse des gaz dans un
composite carbone/époxy exposé à un flux thermique [142]
modèle mécanique considère que la déformation totale peut être partitionnée comme une
somme de 5 composantes : effort mécanique extérieur, pression des gaz due à la vaporisation
de l’eau, pression des gaz de décomposition, dilatation thermique et dilatation thermochi-
mique (due à la pyrolyse). Basées sur ces travaux, d’autres approches plus simples furent
proposées. Parmi les travaux récents, Shi et al. ont étudié les déformations et contraintes
dans un composite silice/phénolique exposé à un flux de 155 kW/m2 (Figure 1.33a) [173].
Parmi les résultats notables, on peut citer la diminution de la valeur maximale de contrainte
au cours du temps associée à une dégradation de la rigidité du matériau (Figure 1.33b).
1.4.2. Prédiction de la rupture de composites sous feu
La modélisation de la réponse mécanique d’un composite soumis à un chargement com-
biné n’a été que très rarement entreprise. Hormis quelques rares occurences dans la lit-
térature [174, 175], la majorité des études proposent des modèles prédictifs du temps à
rupture en fluage. On peut avancer comme raison que la recherche portant sur la résistance
mécanique sous feu s’est historiquement et majoritairement développée dans des pays où
milieux académiques et industriels sont fortement liés (Etats-Unis, Angleterre et Australie)
et qu’elle s’est donc concentrée sur des indicateurs sécurité "concrets" tels que le temps à
rupture en fluage.
Le point commun à toutes les études réside dans la détermination du champ de température
dans le matériau. Les approches pour prédire la rupture varient ensuite en fonction des
auteurs.
Un des premiers modèles utilisés fut le modèle biphasé développé par Mouritz et al. pour
le calcul des propriétés résiduelles après exposition au feu (Paragraphe 1.3.3.1) [140]. La
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(a) (b)
Figure 1.33. – Champ de déformation εzz (a) et évolution de la contrainte σzz (b) dans
un composite verre/phénolique soumis à un flux de 155 kW.m−2
(d’après [173])
contrainte à rupture du stratifié est calculée par une loi des mélanges entre contraintes à
rupture du matériau vierge et du matériau décomposé (toutes deux supposées constantes).
Ce modèle n’est cependant pas applicable en l’état en compression car la chute de la
contrainte à rupture est très importante avant même la décomposition thermique (Para-
graphe 1.2.2.2). Feih et al. proposèrent de calculer la contrainte à rupture en compression
d’un stratifié à partir de l’intégrale sur l’épaisseur de la contrainte à rupture locale, fonc-
tion de la température [153]. La rupture est supposée intervenir lorsque la contrainte à
rupture globale a suffisamment diminué pour atteindre la contrainte imposée. Ces deux
modèles entrainent la prédiction d’une rupture brutale, ce qui est généralement le cas en
compression, mais pas forcément en traction [116].
Cette approche a été comparée avec la Théorie Classique des Stratifiés associé à un critère
de rupture par Gibson et al. pour prédire la rupture des matériaux composites sous char-
gements combinés [123]. Dans ce cas, la contrainte de flambement σf est liée aux termes
de la matrice D 25 du stratifié par l’équation suivante :
σf =
Cste
el
√
D11D22 (1.34)
où e et l sont respectivement l’épaisseur et la largeur de l’éprouvette. Des approches simi-
laires furent utilisées dans la littérature [176].
On peut aussi citer des modèles basés sur un mécanisme de rupture. Pour prédire la rupture
en compression par formation de bandes de flambement (kinking), Bausano et al. ont utilisé
25. issue de la Théorie Classique des Stratifiés
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la formule de Budiansky et Fleck [154] :
σc = G
[
1 + n
(3
7
)1/n ( φ
γe(n− 1)
)(n−1)/n]−1
(1.35)
Avec n le facteur d’écrouissage, φ l’angle moyen de "désalignement" des fibres et γe l’angle
correspondant à limite élastique en cisaillement [177].
Finalement, un des modèles les plus complets est celui développé par MacManus et Springer
en 1992. La déformation totale d’un matériau composite peut être calculée de la façon
suivante :
εij = Λij∆P + αij∆T + βij(TH) + χij∆Vc + Sijklσkl (1.36)
Les 4 premiers termes décrivent des mécanismes de déformation d’origine thermique (di-
latation purement thermique, thermo-chimique, due à la variation de pression interne ou
au taux d’humidité) tandis que le dernier représente la déformation due à l’effort méca-
nique appliqué. Étant donné le nombre très importants de paramètres phénoménologiques
nécessaires, ce modèle fut finalement peu repris dans la littérature.
1.4.3. Détermination de propriétés par identification
Comme l’illustrent les différentes sections présentées jusqu’ici, la modélisation du compor-
tement au feu de matériaux composites nécessite la prise en compte de nombreux phéno-
mènes. Du fait de la nature hétérogène et anisotrope des matériaux composites, le nombre
de paramètres et de propriétés nécessaires pour y parvenir peut être particulièrement im-
portant. Pour alimenter ces modèles numériques, il faudrait idéalement déterminer chaque
propriété (et son évolution) au moyen d’expériences séparées. Cette approche se heurte tou-
tefois souvent à des contraintes matérielles (surtout pour les propriétés physico-chimiques
qui nécessitent généralement chacune un équipement dédié), ainsi qu’à des problématiques
d’échelle (les propriétés qui interviennent dans la décomposition thermique par exemple
peuvent varier selon l’échelle de caractérisation). Il est alors possible de prendre en compte
moins de phénomènes, en déterminant ceux qui influent le plus la réponse du matériau
grâce à une étude de sensibilité [178]. Il existe aussi des méthodes d’identification inverse,
dont l’objectif est de trouver le jeux de paramètres permettant une reproduction optimale
de résultats expérimentaux.
Dans leurs travaux fondateurs, Lautenberger et al. ont souligné qu’un des freins à l’amélio-
ration des résultats issus de simulations thermiques était dû au manque de méthodes pour
utiliser de manière pertinente les données issues d’essais normalisés tels que ceux réalisés
avec un calorimètre à cône [179]. Ils ont alors combiné un modèle de pyrolyse (paramètres
A et E) et un modèle de transfert thermique (λv, λc, ρv, ρc, cpv , cpc 26) dont les données de
sorties Tface avant et la MLR 27 sont comparées avec les valeurs expérimentales issues de
l’exposition à un cône calorimètre. Pour faire varier les paramètres, ils proposèrent d’uti-
liser un algorithme génétique, méthode qui fut ensuite reprise dans de nombreuses études
sur le comportement au feu [180].
26. Coefficients de conductivité thermique, masses volumiques et capacités thermiques du matériau vierge
et décomposé
27. Mass Loss Rate : Vitesse de décomposition
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Les algorithmes génétiques (A.G.) ou évolutionnaires visent à déterminer une solution ap-
prochée d’un problème d’optimisation dans un temps raisonnable, particulièrement lorsque
le nombre de paramètres est important. Pour cela, ils s’appuient sur la théorie de Darwin et
les mécanismes d’évolution des gènes dans une population : sélection, croisement et muta-
tion [181]. Des jeux de paramètres (chromosomes) sont générés et évalués au travers d’une
fonction qualifiée de sélective, comparant l’écart simulation/expérience (Figure 1.34a). Les
chromosomes les plus "adaptés" (permettant d’obtenir le plus faible écart avec les résultats
expérimentaux) ont alors une probabilité plus forte de se reproduire et de combiner certains
gènes (paramètres) avec d’autres chromosomes pour en former de nouveaux (étape de croi-
sement). Des mécanismes de mutation sont aussi introduits pour s’assurer que l’ensemble
des solutions possibles soit exploré. Ainsi, s’ils sont généralement plus longs à converger
que d’autres algorithmes, les A.G. présentent l’avantage d’éviter les optimums locaux [182].
(a) (b)
Figure 1.34. – (a) Exemple de l’évolution de la fonction sélective au cours d’un
processus d’identification à l’aide d’algorithmes génétiques (d’après [179])
(b) Influence des propriétés sur la réponse thermique d’un matériau
(reproduit à partir de [106])
Un des inconvénients de ces méthodes appliquées à un grand nombre de paramètres réside
dans l’apparition de phénomènes de compensation entre paramètres. Par exemple, si deux
paramètres affectent dans le même sens la réponse thermique, l’erreur sur l’un peut être
compensée par la modification de l’autre, entrainant un grand nombre de jeux de para-
mètres corrects du point de vue mathématique, mais pas forcément physique. Face à ce
problème, Lattimer et al. ont étudié l’influence des propriétés sur les différentes compo-
santes de la réponse thermique (Figure 1.34b) et ainsi identifié séparément les propriétés
homogénéisées d’un matériau composite soumis au feu [183,184].
Les méthodes décrites dans cette partie ont majoritairement été utilisées au moyen de
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simulations sur des matériaux homogènes ou homogénéisés. Si nécessaire, il est possible
d’appliquer une homogénéisation inverse pour déterminer les propriétés de chacun des
constituants. Si la détermination des coefficients de capacité thermique est relativement
simple car ils sont liés par une loi des mélanges linéaires, le calcul des coefficients de
conductivité thermique est beaucoup plus complexe car fortement dépendant de la forme
et la distribution des constituants, du fait en particulier de la forte anisotropie des fibres.
On peut citer ici les travaux de Biasi et al. qui ont étendu l’approche de Mori-Tanaka au
calcul des conductivités thermiques des constituants d’un matériau composite en cours de
décomposition : matrice, fibre, charbon et gaz de pyrolyse [28, 185] (leur permettant de
simuler les réponses Figure 1.32).
1.5. Conclusion
Considérant les différentes approches et résultats décrits dans cette revue bibliographique,
plusieurs axes de recherches peuvent être proposés pour l’étude de la résistance au feu de
stratifiés C/PPS.
L’évolution des propriétés mécaniques des matrices thermoplastiques en fonction de la
température a depuis longtemps été caractérisée, avec des transitions marquées lors du
ramollissement et de la fusion de la matrice (Figure 1.10). Ces variations ont des consé-
quences majeures sur le comportement mécanique au-delà de la température de fusion. Or,
les études qui s’intéressent au comportement mécanique dans ce domaine de température
pour les composites à matrice thermoplastique sont rares. Si les travaux de Gibson et al. sur
des stratifiés UD Verre/PP ont apporté des réponses sur un certain nombre de points (évo-
lution de la réponse mécanique et de la contrainte à rupture en traction et en compression
en fonction de la température) [116, 117], des essais supplémentaires avec d’autres fibres
(carbone), matrice (avec une tenue haute température telle que le PPS) ou stratification
peuvent permettre d’améliorer la compréhension de la résistance au feu de tels matériaux.
De plus, l’évolution des mécanismes d’endommagement avec la température n’ayant pas
été abordée en détail dans ces études, une attention particulière leur sera portée.
La décomposition thermique du PPS a été particulièrement traitée via l’observation de
l’évolution des espèces chimiques au cours de la pyrolyse de la matrice [72]. Si ces in-
formations sont fondamentales pour traiter de la réaction au feu d’une matrice, elles ne
seront pas particulièrement abordées dans cette étude, qui s’intéresse à la résistance au feu.
La cinétique de décomposition a été étudiée principalement grâce à des méthodes isocon-
versionnelles, mais les différents travaux recensés se focalisent sur l’évolution de l’énergie
d’activation au cours de la pyrolyse sans proposer de modèle complet. Seule l’étude de
Day et al. propose des triplets cinétiques (A, E et f(α)), obtenus à partir de TGA iso-
thermes et anisothermes [49]. Parmi les limites de ces travaux dans le cadre d’étude proposé,
on peut citer le manque d’information sur la décomposition isotherme au-delà de 420°C.
Il est donc proposé d’étudier la décomposition thermique du PPS (cette fois associé à des
fibres) dans le cas isotherme à des plus hautes températures. Les modèles obtenus seront
confrontés aux observations de Day, tandis qu’une approche ne nécessitant aucune fonction
de conversion (proposée par Vyazovkin [50]) sera mise en place. La cinétique de la décom-
position anisotherme sera elle aussi traitée. Ces essais seront l’occasion d’étudier l’influence
75
Chapitre 1. Revue bibliographique : Résistance au feu des matériaux composites
d’une atmosphère oxydante sur la décomposition du PPS et du C/PPS, qui en dehors des
travaux de Ma et al., n’a jamais été traitée [41].
Comme pour le comportement mécanique au-delà de la température de fusion, le comporte-
ment mécanique d’un composite thermoplastique exposé à un flux thermique n’a été étudié
que par Gibson et al.. Ainsi que décrit au Paragraphe 1.4.2, ces travaux se concentrent sur
la prédiction du temps à rupture et sur sa vérification expérimentale. La réponse mécanique
avant rupture, les mécanismes d’endommagement, ou l’influence des conditions expérimen-
tales sur les mécanismes de rupture n’ont pas été investigués en détail. Il seront donc au
cœur de l’étude ici.
Les modèles permettant de prédire la réponse thermique (et surtout le temps à rupture)
d’un matériau composite soumis au feu sont nombreux. Ceux capables de modéliser la
réponse thermo-mécanique face à une sollicitation couplée sont beaucoup plus rares. La
complexité des phénomènes mis en jeu dans un matériau fortement hétérogène et anisotrope
rend ce but particulièrement difficile à atteindre. À long terme, simuler un tel comportement
passe par la prise en compte de la mésostructure. C’est cette voie qui est choisie dans cet
étude. Les mécanismes d’endommagement étant particulièrement complexes à modéliser,
l’attention est portée majoritairement sur la réponse thermique du matériau composite. Le
nombre de paramètres d’entrée nécessaire étant élevé pour ces simulations, une méthode de
détermination des propriétés thermo-physiques des constituants, basée sur l’identification
inverse avec des algorithmes génétiques (Section 1.4.3), sera présentée.
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CHAPITRE 2
INFLUENCE DE LA TEMPÉRATURE SUR LE
COMPORTEMENT DE STRATIFIÉS C/PPS
Ce chapitre est consacré à l’étude de l’influence de la température (considérée homogène
dans l’échantillon) sur le comportement du C/PPS. Celle-ci est un préambule nécessaire
à la compréhension du comportement de ce matériau lorsqu’il présente un fort gradient de
température, comme c’est le cas lorsqu’un flux thermique est imposé sur une face d’une
éprouvette. Considérant les températures élevées qui peuvent être observées dans le chapitre
qui porte sur des essais mécaniques sous flux thermique, le matériau subit dans certains
cas une décomposition thermique qui peut aller jusqu’à l’oxydation complète. Afin de mieux
appréhender les différents phénomènes de dégradation thermique des propriétés, la décom-
position thermique est caractérisée dans un premier temps, sous atmosphère aussi bien
inerte qu’oxydante, dans différentes conditions (montée en température à vitesse constante
ou maintien isotherme). Une fois les mécanismes de décomposition étudiés, la seconde par-
tie s’attache à la caractérisation de l’évolution des propriétés physiques puis mécaniques
avec la température.
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2.1. Décomposition thermique
La température d’une plaque de matériau soumise à un flux thermique sur une de ses
faces présente une phase transitoire au cours de laquelle T augmente, suivie d’un régime
permanent, durant laquelle T est quasi-constante. L’étendue de la décomposition ther-
mique au cours de chacune de ces deux phases dépend du flux thermique imposé (qui
conditionne la vitesse de chauffe et la température d’équilibre), ainsi que de l’atmosphère
environnante. Afin d’étudier cette décomposition, la méthode retenue est l’Analyse Thermo-
Gravimétrique (ATG). Elle consiste à mesurer la variation de la masse d’un échantillon au
cours du temps pour une température ou un profil de température imposé. Deux types
d’analyses sont retenues :
• Conditions anisothermes : Évolution linéaire de la température en fonction du temps
(caractérisée par une vitesse de chauffe β). Ces expériences sont supposées être re-
présentatives de l’augmentation de la température du matériau durant la phase tran-
sitoire de sa réponse thermique.
• Conditions isothermes : Rapide élévation de la température jusqu’à une valeur à
laquelle elle est maintenue pendant une durée de 1h30 et 5h (selon la température
d’essai). Ces expériences visent à caractériser la décomposition lorsque la température
du matériau a atteint son régime permanent
Pour réaliser ces expériences, un analyseur thermo-gravimétrique TA Instruments Discovery
5500 est utilisé. La décomposition thermique est caractérisée sous trois atmosphères : azote,
air et dioxygène. Le débit de gaz est fixé à 20 mL.min−1.
L’étendue de la décomposition est caractérisée par un degré d’avancement de la réaction
α, défini par la formule suivante :
α = m−mi
mi −mf
(2.1)
Avec mi la masse initiale de l’échantillon, m la masse à un instant t et mf la masse après
décomposition. Lorsque l’analyse est réalisée sous atmosphère inerte, α correspond au degré
de pyrolyse. Sous atmosphère oxydante, il correspond au degré de décomposition. Dans les
deux cas, α est compris entre 0 et 1, bien que cette valeur ne corresponde pas à un même
état de décomposition du matériau selon l’atmosphère étudiée.
2.1.1. Influence de l’atmopshère
2.1.1.1. Conditions anisothermes
Atmosphère inerte : N2 Sous diazote, la pyrolyse du PPS démarre à 503°C 1 (à 10°C/min)
et s’achève aux alentours de 640°C, entrainant une perte de masse d’environ 55% (Fi-
gure 2.1a). Sur cette plage de température, l’évolution de la vitesse de décomposition, ou
vitesse de perte de masse (Mass Loss Rate en anglais, souvent abrégée MLR) présente
1. Température correspondant à une perte de 5% de la masse initiale, notée Td,o.
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un pic symétrique, avec un maximum proche de 0,8 %.°C−1 (Figure 2.1b). La présence
d’un seul pic indique que la pyrolyse s’opère selon un méta-mécanisme, combinaison de
ruptures aléatoires de chaînes et de dépolymérisation (Paragraphe 1.2.1.3). Le produit de
cette décomposition, représentant 45% de la masse initiale, est un résidu carboné fortement
résistant à haute température (qualifié de charbon dans la littérature) avec une perte de
masse de seulement 11% à 900°C (soit 5% de la masse initiale de polymère).
(a) (b)
Figure 2.1. – (a) Courbes TGA du PPS et du C/PPS sous N2 (b) Évolution de la
vitesse de décomposition en fonction de la température
Pour C/PPS, composé à 43% en masse de PPS, la pyrolyse n’aboutit qu’à une perte de
masse de 26% (avec une vitesse maximale de décomposition de 0,32%.°C−1). En effet, la
décomposition thermique des fibres de carbone sous atmosphère inerte est partiquement
nulle à ce niveau de température [46]. Il est ainsi possible de calculer la perte de masse de
la matrice dans le matériau composite, ainsi que sa vitesse de décomposition, en supposant
que seule elle s’est décomposée pendant que les fibres sont restées intactes. Il est intéressant
de noter que malgré la haute résistance thermique des fibres de carbone, la décomposition
thermique de la matrice débute 20°C plus tôt dans le matériau composite que lorsqu’elle
est seule (Td,o = 483°C 2 à 10°C/min). La décomposition est aussi légèrement plus étendue
avec une masse résiduelle après pyrolyse de 60% contre seulement 55% dans le cas de la
résine seule. La présence de fibres se traduit également par une vitesse de décomposition
de la matrice plus lente que pour la résine seule (Figure 2.2a).
Le résidu, composé de charbon et de fibres est aussi très différent de celui issu de la
décomposition du PPS. Les fibres limitant le gonflement associé à la formation des gaz
de pyrolyse, le résidu du C/PPS est un réseau fibreux fortement poreux mais seulement
légèrement plus épais que le composite à température ambiante tandis que le produit de
2. Correspondant ici à une perte de masse de 5% de polymère dans le matériau composite.
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la décomposition du PPS se présente sous la forme d’une bulle (issue du "gonflement" du
matériau sous une forte pression interne). Ainsi, bien que les fibres ne se décomposent pas,
elles influencent de façon non négligeable la décomposition de la matrice.
(a) (b)
Figure 2.2. – Comparaison de la décomposition du PPS pur ou associé à des fibres de
carbone (a) Vitesse de décomposition en fonction du degré de pyrolyse (b)
Énergie d’activation de la réaction de pyrolyse en fonction du degré de
pyrolyse
Une autre illustration de ce phénomène concerne l’évolution de l’énergie d’activation des
mécanismes de décomposition, étudiée ici par TGA modulée (Figure 2.2b). Dérivée des
analyses DSC modulées proposées par Reading [186] et des travaux de Flynn [187], cette
méthode consiste à soumettre un échantillon à une rampe de température sinusoïdale. En
fonction de l’évolution du degré de conversion α entre le pic (vitesse de chauffe maximale)
et le creux (vitesse minimale) d’un cycle, l’énergie d’activation peut être calculée [188].
Les courbes peuvent être séparées en trois parties, supposées associés aux mécanismes
principaux de la pyrolyse du PPS : dépolymérisation, rupture aléatoire de chaîne et, en
fin de décomposition, cyclisation (formation du charbon). La comparaison des courbes
Ea = f(α) montre que l’énergie d’activation nécessaire à l’amorce de la décomposition
(α < 10%) est beaucoup plus faible dans le cas du C/PPS, ce qui pourrait expliquer qu’elle
ait lieu pour une température inférieure. Durant la quasi-totalité de la décomposition, Ea
est supérieure pour le PPS seul, d’où une vitesse de décomposition toujours plus élevée
(Figure 2.2a). Enfin, on peut observer que le dernier pic d’énergie d’activation (associé à
la formation du charbon) démarre plus tard pour le C/PPS (α = 84% contre 76% pour la
matrice), ce qui peut expliquer la masse résiduelle de polymère plus faible dans le cas du
PPS seul.
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Atmosphère oxydante : O2 et air Sous atmosphère oxydante, la décomposition des ma-
tériaux composites à base de fibres de carbone est plus rapide que celles d’autres matériaux
composites (avec des fibres de verre par exemple) car les fibres de carbone sont sensibles
aux phénomènes d’oxydation, tout comme les matrices polymères. Pour des raisons pra-
tiques, la décomposition sous air a été peu étudiée. Les phénomènes d’oxydation sont ici
principalement caractérisés avec analyses TGA sous dioxygène.
Figure 2.3. – Évolution de la masse résiduelle (M.r) et de la vitesse de décomposition
(MLR) du PPS et du C/PPS sous O2 en fonction de la température
Sous dioxygène, la décomposition thermique du PPS débute à 502°C, soit approximati-
vement la même température que sous une atmosphère neutre. Pour un matériau com-
posite similaire (stratifié C/PEEK), Patel et al. ont montré que la température de début
de décomposition n’était pratiquement pas influencée par l’atmopshère [43]. La courbe
MLR 3 = f(T ) présente 3 pics (Figure 2.3). Le premier pic correspond à une perte de
masse d’environ 15%, ce qui équivaut à α = 22% pour la décomposition sous N2. Il semble
donc associé au premier mécanisme de pyrolyse, à savoir la dépolymérisation (Figure 2.2b).
En suivant ce raisonnement, le deuxième pic, qui s’étend jusqu’à ∆m = 37%, peut être as-
socié au deuxième mécanisme de pyrolyse. Avant même que la pyrolyse ne se termine, un
nouveau mécanisme débute et peut être associé à l’oxydation simultanée de la matrice et
du résidu de la pyrolyse (encore en formation) car il se prolonge jusqu’à ce que toute la
matière initiale soit gazéifiée (Figure 2.4a). La vitesse maximale d’oxydation est presque 3
fois plus élevée que la vitesse de pyrolyse.
Pour le C/PPS, à 10°C/min, la décomposition thermique débute à 515°C (température
pour laquelle 5% de la masse de composite s’est volatilisée 4), soit 10°C plus tard que
sous N2. Des observations similaires ont déjà été réalisées par Ma et al. dans le cadre de
3. Mass Loss Rate.
4. Dans le cas des atmosphères oxydantes, il n’est pas forcément possible de séparer la décomposition
de la matrice de celle des fibres.
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(a) (b)
Figure 2.4. – (a) Évolution de la vitesse de décomposition sous O2 en fonction de la
perte de masse (b) Évolution de l’énergie d’activation et de la vitesse de
décomposition du C/PPS sous O2 en fonction de la perte de masse
l’étude de la décomposition du C/PPS sour air et peuvent être expliquées par le comporte-
ment thermoplastique-thermodurcissable du PPS [41]. Chauffé sous atmosphère oxydante
au-delà de sa température de fusion, le PPS peut en effet réticuler (comme un polymère
thermodurcissable) et présenter ainsi une plus forte stabilité thermique. Si le retard dans
le début de la décomposition ne s’observe que sur le composite, cela suggère que ces phé-
nomènes sont favorisés par la présence de fibres. Comme pour la matrice seule, pyrolyse et
oxydation du charbon se superposent dans le C/PPS. Néanmoins, le fait qu’un pic de MLR
se termine pour une perte de masse de 43% (soit l’équivalent de la masse de matrice dans le
composite), semble montrer que l’oxydation du charbon et des fibres se produisent séparé-
ment et non simultanément (Figure 2.4a). L’analyse de l’évolution de l’énergie d’activation
indique une assez bonne corrélation avec la vitesse de décomposition, sauf lorsque le maté-
riau est fortement dégradé (où la vitesse diminue en même temps que Ea). On peut aussi
en déduire que les mécanismes d’oxydation se décomposent en plusieurs sous-mécanismes
(Figure 2.4b).
Sous air, à 20°C/min (la seule condition expérimentale qui ait pu être testée sous cette
atmosphère), la décomposition du PPS débute à 508°C. Pour une même vitesse de chauffe,
la décomposition débute respectivement à 523°C et 530°C sous N2 et sous O2. La pyrolyse
aboutit à une perte de masse de 39%, valeur inférieure à celle observée sous atmosphère
neutre (Figure 2.5a) ce qui est en accord avec les observations faites dans le cas d’une
résine PEEK par Patel et al. (voir Figure 1.3). Comme sous dioxygène, l’oxydation débute
avant la fin de la pyrolyse. Néanmoins, l’allure du pic caractéristique de la pyrolyse sur
la courbe MLR = f(α) indique qu’elle est pratiquement finie lorsque l’oxydation débute
sous air (Figure 2.5b), alors qu’elle n’a même pas atteint sa vitesse maximale quand cette
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(a) (b)
Figure 2.5. – (a) Masse résiduelle et vitesse de décomposition (MLR) sous air en
fonction de la température (b) Vitesse de décomposition en fonction du
degré de décomposition
transition intervient sous O2.
Pour le C/PPS, la décomposition débute à 517°C contre 525 et 526°C sous N2 et sous O2.
Ainsi, les mécanismes de réticulation et d’amélioration de la résistance thermique observés
sous O2 ne semblent pas se produire sous air (ces derniers n’ont été observés sur le C/PPS
sous air par Ma et al. qu’au cours d’essais isothermes). La différence de structure chimique
(présence ou non de zones réticulées) se répercute sur le reste de la décomposition car la
transition entre la pyrolyse et l’oxydation se fait approximativement à la même température
que pour le PPS alors qu’une différence de 90°C entre matrice et composite est observée
sous O2 (la matrice n’étant pas plus réticulée dans le C/PPS sous air).
2.1.1.2. Conditions isothermes
Atmosphère inerte La décomposition isotherme du C/PPS sous diazote a été étudiée
entre 465 et 545°C. Des températures plus faibles que sous atmosphère oxydante ont été
choisies. En effet, l’atmosphère neutre est représentative de ce que subit l’éprouvette à
cœur, dont la température est moins élevée que celle de la face exposée, soumise à une
atmosphère oxydante. Pour toutes les températures d’essai sauf une (530°C), les pertes de
masses sont au moins égales, voire supérieures à celles observées lors des décompositions
anisothermes (Figure 2.6a). À 465°C par exemple, alors que seulement 2% de la masse de
polymère dans le C/PPS sont gazéifiés dans des conditions anisothermes, la perte de masse
atteint 12% (28% de de la matrice) au bout de 30 minutes d’exposition et 29% (69% de la
matrice) à la fin de l’essai (Figure 2.6a).
84
2.1. Décomposition thermique
(a) (b)
Figure 2.6. – Décomposition isotherme du C/PPS sous atmosphère neutre (a) Évolution
de la masse résiduelle au cours du temps (b) Vitesse de décomposition en
fonction du degré de pyrolyse
Plus la température d’essai est basse, plus la perte de masse est élevée (Figure 2.6b). En
effet, alors que pour des températures élevées (530 et 545°C), la perte de masse semble
atteindre un plateau, ce qui n’est pas le cas pour les températures plus basses (du moins
sur la plage de température étudiée).
Atmosphère oxydante Sous atmosphère oxydante, la décomposition isotherme a été étu-
diée pour quatre températures : 520, 550, 580 et 610°C. La deuxième et la quatrième ont été
choisies car ce sont les températures maximales mesurées en face avant pour des éprouvettes
de C/PPS exposées à des densités de flux de 40 et 50 kW/m2 (voir Section 3.2). Une des
difficultés de l’analyse réside dans le fait que le matériau peut être assez fortement décom-
posé durant la phase de montée en température jusqu’à la température d’essai. Néanmoins,
cette rampe de température est (partiellement) représentative de ce que subit le matériau
lors d’une exposition au feu et participe donc à la compréhension du comportement au feu.
Comme sous atmosphère neutre, les mêmes mécanismes de décomposition qu’en condi-
tions anisothermes semblent mis en jeu. Les durées nécessaires à la décomposition sont
néanmoins plus courtes que sous N2 (Figure 2.7). La distribution des pics de vitesse de dé-
composition, et donc les mécanismes, évoluent avec la température. Sous air par exemple,
plus la température est élevée, plus la pyrolyse est caractérisée par une faible perte de
masse (Figure 2.8). Les mécanismes de réticulation sous air mis en lumière par Ma et al.
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(a) (b)
Figure 2.7. – Évolution de la masse résiduelle au cours du temps (a) Sous O2 (b) Sous
air
pourraient en partie expliquer ce phénomène. Pour une température plus faible, comme la
décomposition de la matrice est lente, une réticulation partielle de la matrice s’opérant en
parallèle pourrait se traduire par une pyrolyse moins étendue et donc une oxydation plus
précoce.
Les vitesses de décomposition diffèrent sous les deux atmosphères. Sous air, elles sont
approximativement 4 fois inférieures à celle observée sous O2, ce qui peut être lié au pour-
centage de dioxygène dans l’air. Les mécanismes les plus rapides sont aussi différents sous
les deux atmosphères. Sous air, c’est la pyrolyse qui s’opère le plus rapidement, alors que
sous dioxygène, c’est l’oxydation du charbon.
2.1.2. Influence de la vitesse de chauffe
En plus de l’atmosphère, il est pertinent d’étudier l’influence de la vitesse de chauffe sur la
décomposition thermique.
Historiquement, cette problématique a d’abord été étudiée dans le cadre des méthodes
isoconversionnelles (voir Paragraphe 2.1.3), qui se basent sur des courbes TGA obtenues à
plusieurs vitesses de chauffe afin de modéliser la décomposition du matériau. C’est dans ce
but qu’a initialement été lancée cette campagne expérimentale.
Néanmoins, dans le cadre de l’étude du comportement au feu, la question de la vitesse
de chauffe peut revêtir un intérêt particulier. La représentativité de la TGA a en effet
plusieurs fois été soulevée dans la littérature [153], notamment en ce qui concerne la taille
des échantillons et la vitesse de chauffe. Si la première est inhérente à la technique de
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(a) (b)
Figure 2.8. – Évolution de la vitesse de décomposition en fonction du degré de pyrolyse
(a) Sous O2 (b) Sous air
(a) (b)
Figure 2.9. – Influence de la vitesse de chauffe sur la décomposition du C/PPS sous N2
(a) Masse résiduelle de matrice en fonction de la température (b) Vitesse
de décomposition de la matrice en fonction de sa masse décomposée
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caractérisation, la seconde peut être adaptée afin de reproduire au mieux les conditions
subies par le matériau lors d’une exposition au feu (augmentation de plusieurs centaines
de degrés par minute).
Dans ce contexte, l’évolution de la décomposition thermique de la matrice dans le C/PPS
a été étudiée entre 10 et 500°C/min. De nombreuses études (généralement limitées à des
vitesses inférieures à 50°C/min) font état de courbes décalées vers les plus hautes tempé-
ratures lorsque la vitesse de chauffe β augmente. Ce phénomène a depuis longtemps été
identifié comme provenant du caractère isolant de la matrice.
Le même comportement est observé pour le C/PPS entre 10 et 200°C/min (Figure 2.9a).
À température croissante, la température caractéristique Td,o 5 passe de 506°C à 564°C
(Figure 2.10) tandis que la vitesse de décomposition maximale diminue de 0,77 à 0,61
%.°C−1 (Figure 2.9b). Ces résultats sont cohérents avec ceux de Day et Budgell qui ont
étudié la décomposition du PPS entre 0,03 et 5°C/min, et observé une vitesse de décompo-
sition maximale passant de 1,6 à 0,8 %.°C−1 [49]. Cette diminution constante de la vitesse
de décomposition peut résulter de problèmes de diffusion thermique et gazeuse lorsque β
augmente, pouvant entrainer des phénomènes locaux de surpression et déplacer l’équilibre
thermodynamique chimique [17].
Figure 2.10. – Évolution de Td,o sous N2 et O2
Un comportement différent est toutefois observé pour des vitesse supérieures à 200°C/min
(Figure 2.11a). Les courbes TGA sont alors décalées vers les températures inférieures,
avec Td,o qui diminue de 564 à 552°C entre 200 et 500°C/min. À l’inverse, les vitesses
maximales de décomposition continuent de diminuer avec l’augmentation de la vitesse de
chauffe (Figure 2.11b), comme pour β < 200°C/min.
Cette évolution est contraire à ce qui est classiquement observé. Ces expériences ont été
répétées puis réalisées sous une atmosphère oxydante (Figure 2.10). La même tendance a
5. Rappel : Td,o est la température pour laquelle 5% de la masse initiale de matériau a été décomposée
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(a) (b)
Figure 2.11. – Influence de la vitesse de chauffe sur la vitesse de décomposition (sous N2)
été observée à chaque fois, ce qui écarte la possibilité d’une erreur ponctuelle.
Afin d’essayer de comprendre ce phénomène, l’évolution des gaz de décomposition a été
étudiée par couplage avec un spectromètre infrarouge. L’objectif est de suivre les principaux
gaz issus des sous-réactions de la pyrolyse (benzenethiol pour la dépolymérisation, benzène
et sulfure d’hydrogène pour la rupture aléatoire de chaîne principale [72]) et d’identifier
une éventuelle modification dans leur chronologie ou étendue. Les résultats obtenus, rela-
tivement difficiles à comparer, semblent montrer que le benzène est le produit majoritaire
pendant une grande partie de la réaction à haute vitesse tandis qu’il est plus rapidement
consommé à faible vitesse. On peut alors émettre l’hypothèse selon laquelle la quantité
d’énergie plus importante fournie à haute vitesse pourrait favoriser un mécanisme de rup-
ture aléatoire de chaîne principale par rapport à la dépolymérisation. Cette hypothèse, si
elle est avérée, pourrait expliquer l’augmentation de la masse résiduelle après pyrolyse avec
la vitesse de chauffe jusqu’à 200°C/min (Figure 2.9b), puis la baisse pour des vitesses plus
élevées (Figure 2.11b). Cette hypothèse doit être confirmée par de nouvelles analyses.
2.1.3. Modélisation de la cinétique de décomposition du C/PPS sous
atmosphère neutre
L’exposition d’une face d’une plaque de matériau à un flux thermique induit des élévations
de température variables (ainsi que des températures d’équilibre différentes) dans l’espace.
Cela conduit à une répartition tridimensionnelle de la décomposition thermique très com-
plexe à caractériser expérimentalement. Afin de simuler complètement le comportement
d’un matériau exposé au feu, il est donc nécessaire de développer des modèles capables de
reproduire l’évolution du degré de pyrolyse α, aussi bien lors de la phase transitoire que lors
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de la phase stationnaire de la réponse thermique. Par manque de données expérimentales
sur la décomposition du C/PPS sous atmosphère oxydante, on se limite ici à la modélisation
de cinétique de la décomposition sous atmosphère neutre. À la connaissance de l’auteur, il
n’existe qu’un seul article sur la modélisation de la décomposition isotherme du PPS (entre
366 et 416°C) [49] et quelques articles sur la modélisation de la décomposition anisotherme,
qui se cantonnent au calcul de l’énergie d’activation [76,77,189,190].
Le taux d’avancement de la pyrolyse est généralement décrit dans la littérature comme le
produit de deux fonctions (cf. Chapitre 1) : la constante de vitesse k(T ) dépendante de la
température et la fonction de conversion f(α) dépendante du degré de pyrolyse α :
dα
dt = k(T )f(α) (2.2)
Dans le cas d’une augmentation de température à vitesse constante β, cette équation de-
vient :
β
dα
dT = k(T )f(α) (2.3)
avec k(T ) la constante de vitesse, supposée suivre une loi d’Arrhenius :
k(T ) = Ae−E/RT (2.4)
où E est l’énergie d’activation de la réaction. La modélisation de la cinétique de pyrolyse
nécessite de déterminer les paramètres A, E et f(α). Comme décrit au Paragraphe 1.2.1.2,
deux approches sont généralement adoptées dans la littérature : modélistique ou isocon-
versionnelle.
Les deux approches s’appliquent aussi bien à la décomposition isotherme qu’à la décompo-
sition anisotherme. Pour être développées, elles s’appuient sur des courbes expérimentales.
Pour la décomposition anisotherme, des courbes TGA obtenues à 5, 10, 20, 35, 50 et 100°C
sont utilisées. Pour la décomposition isotherme, les données de la Figure 2.6a sont utilisées.
2.1.3.1. Approche modélistique
L’approche consiste à calculer E et A en choisissant a priori une fonction de conversion.
Les fonctions considérées dans cette étude (et leur forme intégrale g(α)) sont présentées
dans le Tableau 2.1.
Anisotherme La combinaison des équations (2.3) et (2.4) permet d’obtenir :
g(α) =
∫ α
0
dα
f(α) =
A
β
∫ T
0
e−E/RTdT (2.5)
L’intégrale contenue dans l’équation (2.5) (dite "intégrale température" et notée I(T,Eα)
dans la littérature) n’a pas de solution exacte, mais elle peut être approximée ainsi [191] :
I(T,Eα) =
∫ T
0
e−E/RTdT ≈ RT
2
E
e−E/RTQ(x) (2.6)
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Table 2.1. – Fonctions de conversion f(α) étudiées et leur formes intégrales g(α)
correspondantes
Fonction Nom f(α) g(α) =
∫ α
0
dα
f(α)
F1 1er ordre 1− α −ln(1− α)
F2 2nd ordre (1− α)2 1/(1− α)− 1
F3 Loi puissance (P = 1/4) 4α3/4 α1/4
F4 Loi puissance (P = 1/3) 3α2/3 α1/3
F5 Loi puissance (P = 1/2) 2α1/2 α1/2
F6 Loi puissance (P = 3/2) 23α2/3 α3/2
F7 Cylindre contractant 2(1− α)1/2 1− (1− α)1/2
F8 Sphère contractante 3(1− α)2/3 1− (1− α)1/3
F9 Diffusion 1D 1/2α α2
F10 Diffusion 2D 1/ln(1− α) α+ ln(1− α)(1− α)
F11 Diffusion 3D 2(1− α)2/3
(
1− (1− α)1/3
)−1 (
1− (1− α)1/3
)2
F12 Avrami-Erofeev (m=2) 2(1− α) (ln(1− α))1/2 (−ln(1− α))1/2
F13 Avrami-Erofeev (m=3) 3(1− α) (ln(1− α))2/3 (−ln(1− α))1/3
F14 Avrami-Erofeev (m=4) 4(1− α) (ln(1− α))3/4 (−ln(1− α))1/4
où x = E/RT et Q(x) une fonction restant à définir. Ainsi l’équation (2.5) peut être écrite
sous la forme :
g(α) = AR
βE
T 2e−E/RTQ(x) (2.7)
L’approximation de Coats-Redfern [192] consiste à poser :
Q(x) = x− 2
x
= 1− 2RT
E
(2.8)
En intégrant cette expression dans le logarithme de l’équation (2.5), on obtient :
ln
(
g(α)
T 2
)
= ln
(
AR
βE
(
1− 2RT
E
))
− E
RT
(2.9)
En négligeant le terme 2RT/E (car beaucoup plus faible que 1), l’équation de Coats-Redfern
est obtenue :
ln
(
gj(α)
T 2
)
= ln
(
AjR
βEj
)
− Ej
RT
(2.10)
Pour chaque modèle cinétique gj présenté dans le Tableau 2.1, les courbes ln(gj)/T 2 en
fonction de 1/T sont tracées, permettant ainsi d’identifier les paramètres Aj et Ej associés
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à chaque modèle (Figure 2.12). Cette méthode est appliquée pour 0.05 < α < 0.95. En
effet, la prise en compte du début et de la fin de la décomposition, qui peuvent intervenir
sur de larges plages de température par rapport au reste de la décomposition, a tendance
à fausser les résultats.
Figure 2.12. – Méthode de Coats-Redfern (détermination de E et A) appliquée à la
fonction f(α) = (1− α)
Les paramètres obtenus sont présentés dans le Tableau 2.2 et un exemple de courbes modé-
lisées à 5°C/min est montré dans la Figure 2.13. Pour un même modèle, E et A augmentent
lorsque β augmente, ce qui traduit l’effet isolant de la matrice dont la décomposition débute
d’autant plus tard que la montée en température est rapide. La comparaison des couples
(E,A) révèle une grande dispersion d’un modèle à l’autre, avec une énergie d’activation
moyenne qui varie de 23 kJ.mol−1 pour une loi puissance (P = 1/4) à 351 kJ.mol−1 pour
un modèle d’Avrami-Erofeev (m = 2).
Pour choisir le modèle le plus adapté, Coats propose de sélectionner celui qui permet
d’obtenir le coefficient de corrélation r de Pearson entre αexp et αmodélisé le plus élevé [192].
Cette approche n’est pas retenue ici, car r présente une incertitude qui serait alors omise.
Pour comparer les différents modèles, un test F est utilisé [50]. Celui-ci consiste à calculer
une valeur r0 au-dessus de laquelle les modèles sont considérés comme les meilleurs (et
statistiquement équivalents).
Tout d’abord, r ne suivant pas une distribution normale, une transformation de Fisher lui
est appliquée afin d’obtenir une variable z distribuée normalement :
z = 12 ln
(1 + r
1− r
)
(2.11)
Cette variable est calculée pour les 14 modèles référencés précédemment pour chaque vitesse
de chauffe β. On calcule ensuite la plus petite valeur de r pour laquelle l’hypothèse z0 =
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zmax est vérifiée. Pour cela, on utilise une variable statistique U qui suit la loi normale
centrée réduite :
U = zmax − z0
1/
√
n− 3
(2.12)
Figure 2.13. – Comparaison des courbes α = f(T ) obtenues à l’aide des fonctions de
conversions décrites dans le Tableau 2.1 et identifiées sur la base d’une
TGA réalisée à 5°C/min
Cette variable permet de fixer le niveau de confiance pour lequel on souhaite vérifier l’hy-
pothèse z0 = zmax. Pour un niveau de confiance de 95% par exemple, U vaut 1,645. En
remplaçant cette valeur dans l’équation (2.12), on peut alors calculer z0. En appliquant
la transformation inverse de Fisher, on détermine r0. Pour chaque vitesse de chauffe, les
modèles les plus proches des valeurs expérimentales sont alors identifiés (en vert dans le
Tableau 2.2).
Ainsi, les deux meilleurs modèles (statistiquement équivalents) sont la fonction polynomiale
de second ordre et la diffusion 3D. Viennent ensuite, la loi de 1er ordre, puis le modèle de
sphère contractante et les diffusions 1D et 2D.
Ces résultats doivent être relativisés. En effet, différentes études [50, 53] ont montré qu’il
était facile de trouver des modèles permettant de reproduire correctement les données ani-
sothermes par l’approche modélistique (voir Chapitre 1). Ces mêmes études soulignent aussi
que le nombre de modèles capables de reproduire les données isothermes est généralement
plus faible, permettant une discrimination plus poussée des "meilleurs" modèles.
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Figure 2.14. – Calcul des paramètres cinétiques par l’approche modélistique en
conditions isothermes
Isotherme Dans les conditions isothermes, le calcul des paramètres A et E est plus simple
et ne nécessite aucune approximation mathématique. L’intégration de l’équation (2.2)
donne :
g(α) = k(Ti)t (2.13)
Ainsi la connaissance de l’évolution de la décomposition en fonction du temps à une tem-
pérature Ti permet de tracer des courbes gj(α, Ti) = f(t) qui sont des droites de pentes
kj(Ti). Le logarithme de l’équation (2.4) donne :
ln (kj(Ti)) = ln Aj −
Ej
RTi
(2.14)
Ainsi, pour chaque modèle, la courbe ln (kj(Ti)) = f(1/Ti) est une droite de pente Ej/R et
d’ordonnée à l’origine ln Aj (Figure 2.14). Cette méthode présente l’avantage de ne fournir
qu’un couple (E, A) valable pour toutes les températures, à l’inverse de ce qui était présenté
en anisotherme (un couple différent pour chaque valeur de β).
Les couples (E, A) ainsi obtenus sont présentés dans le Tableau 2.3, ainsi qu’un exemple de
modélisation à 485°C dans la Figure 2.15. Ces derniers présentent beaucoup moins d’écart
d’un modèle à l’autre que dans le cas anisotherme. On peut souligner que la valeur moyenne
pour E (154 kJ.mol−1) est assez proche des énergies d’activation mesurées sur le C/PPS
en TGA modulée (Figure 2.2b).
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Table 2.3. – Paramètres issus de l’approche modélistique en condition isotherme sur la
base des résultats expérimentaux présentés dans la Figure 2.6a
Modèle Eiso(kJ.mol−1)
log Aiso
(min−1) S
2 F
F1 160 9,4 0,065 1,70
F2 167 10,5 0,196 5,12
F3 139 7,2 2,629 68,49
F4 140 7,4 2,193 57,14
F5 143 7,7 1,562 40,70
F6 155 8,6 0,290 7,56
F7 157 8,6 0,196 5,12
F8 155 8,5 0,288 7,51
F9 158 8,9 0,145 3,79
F10 161 9,0 0,062 1,62
F11 164 8,8 0,038 1,00
F12 153 8,7 0,646 16,84
F13 150 8,3 1,251 32,60
F14 148 8,1 1,735 45,20
À l’instar de la modélisation de la décomposition anisotherme, se pose la question du modèle
cinétique le plus adapté, puisqu’il peut varier en fonction de la température. Néanmoins,
utiliser la même technique reviendrait à comparer température par température, alors que
les paramètres ne sont propres qu’à un modèle et non pas à une température. Pour comparer
les modèles, Vyazovkin propose d’utiliser la méthode des moindres carrés [50]. Pour cela,
toutes les courbes sont normalisées par rapport à t(α = 0, 9). La somme des moindres
carrés est alors calculée ainsi :
S2j =
1
n− 1
n∑
i=1
(
ti
t(α = 0, 9) −
gj(αi)
gj(0, 9)
)2
(2.15)
Pour chaque modèle, la statistique de Fisher Fj est ensuite calculée et reportée dans le
Tableau 2.3 :
Fj =
S2j
S2min
(2.16)
D’après le test de Fisher, seuls les modèles cinétiques pour lesquels Fj > F1−p,1−n,1−n
peuvent être considérés comme produisant un écart-type S2j significativement différent de
S2min. Au niveau de confiance de 95% (F = 1, 35), le modèle 11 (diffusion 3D) est seul à
pouvoir être considéré comme le meilleur du point de vue statistique.
De cette étude sur la modélisation de la décomposition isotherme et anisotherme, il ressort
que le modèle de diffusion 3D est le plus adapté pour modéliser l’évolution de la décompo-
sition thermique avec le temps ou la température. Ces résultats sont en accord avec ceux
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de Day et al. qui avaient étudié la décomposition du PPS entre 365 et 415°C [49]. On
peut toutefois remarquer que les couples (E, A) obtenus en isotherme et en anisotherme
sont très différents, posant la question de leur pertinence (même si les résultats de TGA
modulée semblent valider les paramètres issus du cas isotherme).
Ce phénomène illustre le fait que les paramètres E et A sont déterminés en considérant a
priori une fonction de conversion dont ils dépendent. Afin d’apporter un sens plus physique
à un modèle cinétique, il peut être intéressant de déterminer E de façon totalement distincte
via l’approche isoconversionnelle.
Figure 2.15. – Évolution du degré de pyrolyse à 485°C
2.1.3.2. Approche isoconversionnelle
Les méthodes isoconversionnelles se basent sur la détermination des températures caracté-
ristiques Tα,i (ou des temps caractéristiques tα,i) correspondant à un degré de pyrolyse α
lors d’un essai réalisé à une vitesse de chauffe βi (ou une température Ti). Elles permettent
d’obtenir des énergies d’activation qui varient en fonction de l’avancement de la décom-
position. Elles sont alors notées Eα pour être distinguées de celles issues de l’approche
modélistique (qui sont constantes).
Calcul de l’énergie d’activation L’intégration par séparation de variables de l’équa-
tion (2.3) donne :
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g(α) = AE
βR
∫ ∞
xα
e−x
x2
dx = AE
βR
p(xα) (2.17)
Avec x = E/RT et xα = E/RTα. p(x) n’a pas de solution exacte, mais il peut être proposé
de l’approximer ainsi [56] :
p(x) ≈ exp(−1, 0008x− 0, 312)
x1,92
(2.18)
Cette approximation proposée par Starink s’est avérée plus précise (moins de 0,2% d’erreur
pour 20 < x < 60) que celle proposée par Doyle [62], pourtant largement reprise dans la lit-
térature grâce à son utilisation dans la méthode d’Ozawa-Flynn-Wall [63,64]. Réintroduite
dans l’équation (2.17), elle aboutit finalement à l’équation :
ln
(
β
T 1,92α
)
= −1, 0008 Eα
RTα
+ C (2.19)
Pour α donné, Eα est calculée à partir de la pente de la courbe ln(β/T 1,92α ) = f(1/Tα).
Cette méthode est comparée à une méthode proposée par Vyazovkin [193]. Cette dernière
fut initialement développée suite à la démonstration que la connaissance précise de Eα
pouvait suffire à déterminer l’évolution de α(t). Il faut alors s’affranchir au maximum des
sources d’erreurs qui peuvent entacher le calcul de Eα telles que les approximations sur
l’intégrale température ou des non-linéarités dans les courbes ln(β/Tnα ) = f(1/Tα). On
peut raisonner à partir de l’équation suivante :
g(α) = A
β
I(E, T ) (2.20)
Pour α donné, g(α), Eα et Aα sont des constantes. Dès lors, puisque g(α) est indépendant
de la vitesse de chauffe, le rapport I(Eα, Tαi)/βi est une constante quelle que soit la vitesse
βi parmi n expériences. Ainsi, la valeur de Eα peut être calculée en minimisant la fonction :
n∑
i=1
n∑
j 6=i
I(Eα, Tαi)βj
I(Eα, Tαj)βi
(2.21)
Cette minimisation a été effectuée grâce à la fonction fminsearch de Scilab. Étant donné que
les courbes de TGA modulée (base expérimentale pour la comparaison), ont été réalisées
à une vitesse de moyenne de 5°C/min, les méthodes isoconversionnelles sont ici appliquées
sur les essais de TGA réalisés aux plus basses vitesses (soit entre 5°C et 35°C/min).
Les énergies d’activation calculées par ces deux méthodes sont présentées dans la Fi-
gure 2.16. Ces modèles indiquent que l’énergie d’activation augmente légèrement tout au
long de la pyrolyse, alors que les énergies d’activation déterminées expérimentalement va-
rient plus fortement, notamment pour le début de la pyrolyse. À partir de α > 0, 35, les
valeurs calculées et expérimentales sont très proches.
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Figure 2.16. – Évolution de l’énergie d’activation mesurée par TGA modulée et
modélisée par méthodes isoconversionnelles
Calcul de Aα et modélisation de la décomposition Les méthodes isoconversionnelles
permettent uniquement de calculer Eα. Il est ensuite nécessaire de choisir un modèle ci-
nétique pour pouvoir modéliser l’évolution de α avec la température dans des conditions
anisothermes. Le choix peut se faire avant ou après le calcul de Aα.
Pour calculer Aα sans pré-supposer d’une fonction de conversion, on peut utiliser l’effet dit
de compensation. Ce dernier stipule que les différents couples (E, A) issus de l’approche
modélistique sont liés par une relation :
ln Aj = a Ej + b (2.22)
Où j peut faire référence à différents modèles cinétiques ou différentes vitesses de chauffe.
Appliquée aux données issues de l’approche modélistique, cette relation est vérifiée pour :
a = 0.1449 et b = −2.6226.
L’équation (2.22) est appliquée aux énergies d’activation Eα issues des méthodes isocon-
versionnelles, ce qui permet d’obtenir les Aα associés. Ces valeurs sont insérées dans l’équa-
tion (2.5) pour calculer l’évolution de α avec la méthode isoconversionnelle. Ces résultats
sont comparés avec ceux issus de l’approche modélistique pour les trois modèles 6 (Fi-
gure 2.17).
Les courbes issues de la méthode isoconversionnelle sont beaucoup moins proches des va-
leurs expérimentales que celles issues de l’approche modélistique. Le calcul de Aα basé
6. Seules les courbes modélisées avec les énergies d’activation de Vyazovkin sont présentées ici, celles
issues de la méthode de Starink en étant très proches.
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Figure 2.17. – Comparaison méthode modélistique et isoconversionnelle pour
β = 10°C/min (C-R : Coats-Redfern)
sur l’effet de compensation présente l’inconvénient de se baser sur la pente d’une courbe
ln Aj = f(Ej) qui n’est pas exactement linéaire, et dont l’erreur qui en découle sur ln Aα
a des répercusions très importantes sur la valeur de Aα, et donc sur le calcul de α [55].
Une autre méthode consiste à calculer d’autres valeurs de Aα en se basant cette fois sur l’or-
donnée à l’origine des courbes ln(β/T 1,92α ) = f(1/Tα) de la méthode de Starink 7. Ce calcul
nécessite la connaissance a priori de la fonction de conversion (les facteurs pré-exponentiels
peuvent alors être notés Aαj). Cependant, les sources d’incertitudes sont également impor-
tantes avec cette méthode (ordonnée à l’origine d’une courbe imparfaitement linéaire dans
une exponentielle), et les courbes issues de cette méthode ne sont pas plus en accord avec
les courbes expérimentales.
Ces résultats illustrent les difficultés à modéliser la décomposition anisotherme au moyen
des méthodes isoconversionnelles, bien que celles-ci permettent d’apporter plus de sens
physique au modèle. Les valeurs de Eα peuvent néanmoins être utilisées pour modéliser la
décomposition isotherme.
Il est en effet posssible, à partir des données issues d’un essai réalisé à une vitesse β et
de la connaissance de Eα, de modéliser la décomposition isotherme sans considérer un
quelconque modèle cinétique. Le temps tα nécessaire pour atteindre un degré de pyrolyse
α à une température Ti peut être calculé à partir de l’expression [193] :
7. On peut montrer que Aα =
[
g(α)
(
Eα
R
)0,92] eC+0.312 avec C l’ordonnée à l’origine des courbes
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tα =
∫ Tα
0 exp(−Eα/RT )dT
β exp(−Eα/RTi)
(2.23)
Figure 2.18. – Comparaison approche model-free (Vyazovkin) et modélistique
(465-485°C)
Cette approche est généralement qualifiée de model-free dans la littérature. Les temps ainsi
calculés sont comparés à ceux issus de la méthode modélistique en isotherme (Figures 2.18
et 2.19). L’équation (2.23) permet dans l’ensemble d’obtenir des temps tα plus proches des
valeurs expérimentales. Un test de Fisher (analogue à celui présenté pour discriminer les
meilleurs modèles en anisotherme) est utilisé pour comparer les approches modélistique et
model-free.
Table 2.4. – Comparaison statistique des approches model-free et modélistique
S2 Model-free S2 Modélistique
α < 0.90 1,00 1,50
α < 0.99 1,60 1,00
Si l’on considère uniquement la décomposition jusqu’à α = 0, 90, l’approche model-free
est significativement meilleure (Tableau 2.4). A l’inverse, si l’on prend en compte la dé-
composition complète, c’est l’approche modélistique qui est statistiquement la meilleure.
Cela signifie que la méthode isoconversionelle peut induire des erreurs significatives dans
la prédiction de la fin de la décomposition.
Cela peut s’expliquer par le fait qu’expérimentalement, les températures Tα présentent
une forte dispersion à la fin de la décomposition, ce qui rend imprécis le calcul de Eα
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Figure 2.19. – Comparaison approche model-free (Vyazovkin) et modélistique
(500-545°C)
avec la méthode isoconversionnelle. Il a alors été choisi d’extrapoler les valeurs de Eα
pour α > 0.95 par une fonction polynomiale. Or, les résultats expérimentaux de TGA
modulée montrent une forte augmentation de Eα pour α > 0.95 (Figure 2.2b), qui n’est
pas prédite lors de l’extrapolation de Ea. Cela pourrait expliquer la difficulté à modéliser
la fin de la décomposition grâce à l’équation (2.23). À l’inverse, avec une seule valeur pour
E dans l’approche modélistique, calculée de façon à maximiser la linéarité de la pente
des courbes ln (k(t)) = f(1/T ) sur toute la plage de température étudiée (Figure 2.14), il
n’est pas étonnant d’obtenir des résultats plus proches des valeurs expérimentales en fin de
décomposition.
Pour autant, faut-il en conclure que l’approche modélistique est forcément la meilleure ?
Tout dépend de l’application faite du modèle, ainsi que du compromis entre facilité de mise
en œuvre et précision des résultats. L’approche modélistique est plus simple à implémenter
dans un code de calculs, et si l’on cherche à reproduire la pyrolyse complète, elle peut
être considérée comme meilleure. À l’inverse, si l’objectif est de simuler un comportement
thermo-mécanique, on peut considérer que le matériau a perdu la quasi-intégralité de ses
propriétés mécaniques avant d’atteindre un degré de pyrolyse de 90% et l’approche model-
free peut alors être considérée comme la plus adéquate.
Les approches isoconversionnelles décrites dans ce paragraphe ont aussi été développées
pour calculer Eα à partir d’expériences isothermes. Le choix des températures d’essai (ca-
ractéristiques des températures mesurées en face avant lors des essais d’exposition au flux
rayonnant) a conduit à la situation suivante : pour la majorité des essais, la décomposition
avait commencé avant d’atteindre la température d’essai, faussant ainsi le calcul de Eα.
Les difficultés pour calculer Aα générant de nouvelles sources d’erreur, cette approche n’a
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pas permis de reproduire correctement l’évolution de la décomposition. Elle ne sera donc
pas présentée ici.
2.2. Dégradation thermique
2.2.1. Modification des propriétés thermiques
2.2.1.1. Propriétés thermodynamiques
Les capacités thermiques massiques de la matrice PPS et du C/PPS ont été mesurées par
DSC, respectivement jusqu’à 300 et 250°C. Néanmoins, pour être utilisée comme paramètre
d’entrée pour des simulations, la valeur de la capacité thermique des constituants doit être
évaluée sur la plus grande plage de température possible 8. Pour les calculer jusqu’à la
température de décomposition de la matrice, le protocole suivant est appliqué :
(1) Pour T ≤ 250°C : cpf = (cpc −Mmcpm)/Mf .
(2) Pour T ≥ 250°C : Puisqu’elle ne subit pas de transformation, cpf est extrapolée
suivant la même pente que pour T ≤ 250°C.
(3) Pour T > Tf : cpm est extrapolée suivant la même pente qu’avant la fusion.
(4) Connaissant cpf (T ) et cpm(T ), les capacités thermiques apparentes du toron et du
composite sont calculées à l’aide une loi des mélanges.
Les valeurs expérimentales et calculées des capacités thermiques sont présentées dans la
Figure 2.20. Il est important de noter que ces valeurs englobent la chaleur sensible (néces-
saire à élever la température du matériau) ainsi que l’enthalpie de fusion, et qu’elles ne sont
donc que des valeurs "apparentes" pour la matrice, le toron et le matériau composite (seule
la fibre ne subit pas de transformation sur la plage de température considérée). L’enthalpie
de fusion de la matrice vaut 42 J.g−1.
Ces résultats peuvent être comparés à ceux de Stoliarov et al., qui ont mesuré la capa-
cité thermique de nombreux polymères à température ambiante (Paragraphe 1.2.2.1) [101].
D’après ces résultats, la capacité thermique vaut 1020 J.kg−1.K−1 à température ambiante,
ce qui corrobore la valeur mesurée ici (950 J.kg−1.K−1). Pour l’évolution de cp avec la tem-
pérature, Stoliarov et al. supposent qu’elle est à peu près la même pour tous les polymères
jusqu’à Td,o, soit 4,4 J.kg−1.K−2. Ce résultat n’est pas confirmé ici, la valeur de dcp/dT
mesurée ici valant 2,6 J.kg−1.K−2. De tels écarts peuvent notamment provenir du fait que
la valeur de dcp/dT proposée par Stoliarov résulte d’essais réalisés sur un panel de 10
polymères n’incluant pas le PPS [97]. De plus, les courbes d’évolution sur lesquelles se
basent leur estimation sont, pour certaines, relativement éloignées d’autres courbes de la
littérature.
8. Le calorimètre utilisé ne permettant pas d’aller jusqu’à la température de décomposition du maté-
riau, à partir de laquelle les propriétés thermodynamiques sont significativement modifiées, les capacités
thermiques n’ont été calculées que jusqu’à Td,o.
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Figure 2.20. – Évolution de la capacité thermique du C/PPS et de ses constituants (trait
continu : valeurs expérimentales, trait discontinu : valeurs calculées)
2.2.1.2. Conductivité thermique
Les coefficients de conductivité thermique du PPS et du C/PPS ont été mesurés à l’aide
de la méthode de la plaque chaude gardée. Cette dernière fait partie des méthodes en
régime permanent, c’est-à-dire qu’elle se base sur un système à l’équilibre thermique afin
de s’affranchir de la composante temporelle de l’équation de la chaleur (Equation (1.2)).
Le principe consiste à reproduire dans un système de taille finie, le transfert de chaleur
dans une plaque infinie entre deux plans isothermes, l’un chaud et l’autre froid. Pour cela,
un flux de chaleur φ, produit par effet Joule au niveau de la plaque chaude, se diffuse à
parts égales dans les échantillons d’épaisseur e à caractériser, qui sont en contact avec la
plaque froide (Figure 2.21). Afin d’éviter tout effet de bord lié à la dimension finie des
échantillons, la zone centrale de la plaque chaude (appelée zone de mesure) est séparée
de sa zone périphérique (appelée zone de garde) grâce à un anneau de garde (isolant). La
zone de garde est régulée de façon à assurer la même température que dans de la zone de
mesure, limitant ainsi tout flux thermique dirigé dans le plan des échantillons.
En faisant l’hypothèse d’un transfert thermique unidirectionnel dans la direction normale
aux plaques (hypothèse de plaque infinie), la conductivité thermique de l’échantillon est
calculée avec la formule suivante :
λ = φe2S∆T (2.24)
où S est la surface de la zone de mesure et ∆T , le gradient de température entre la zone de
mesure et la plaque froide. Étant donné le montage expérimental utilisé, les mesures n’ont
pu être effectuées qu’entre 20 et 40°C dans la direction de l’épaisseur des plaques.
La conductivité thermique moyenne est mesurée à 0,24 W.m−1.K−1 pour le PPS et 0,50
W.m−1.K−1 pour le C/PPS (Tableau 2.5). On peut noter que la conductivité thermique
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Figure 2.21. – Plaque chaude gardée [194]
du C/PPS est le double de celle de la matrice (sachant que Vf = 50%), suggérant que λz
dépend principalement de la matrice, la conductivité des torons étant sensiblement plus
élevée grâce à la haute conductivité thermique des fibres de carbone.
Table 2.5. – Coefficients de conductivité thermique mesurés à température ambiante par
la méthode de la plaque chaude gardée
Mesure 1 2 3 4 Moyenne (W.m−1.K−1)
C/PPS 0,487 0,497 0,496 0,486 0,492 ± 0,006
PPS 0,237 0,248 0,238 0,240 0,241 ± 0,005
2.2.2. Dégradation des propriétés mécaniques
La caractérisation du comportement mécanique à haute température est conduite à l’aide
d’une machine uniaxiale servo-hydraulique MTS, équipée de mors hydrauliques et d’une
cellule de force d’une capacité de 100 kN. La mise en température des éprouvettes est
réalisée au moyen d’un four à lampes composé de 3 zones, qui se positionne entre les mors
de la machine. Les dimensions du four rendent nécessaires l’utilisation d’éprouvettes avec
une zone utile supérieure à 20 centimètres de long (Figure 2.22).
2.2.2.1. Essais de traction monotone
Mesure de rigidité L’évolution de la rigidité avec la température a été mesurée sur 6
éprouvettes. Étant donné le faible nombre d’éprouvettes disponibles et la nécessité de vé-
rifier la répétabilité des valeurs, chaque éprouvette est testée à plusieurs températures. Le
protocole expérimental suivant est utilisé :
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Figure 2.22. – Éprouvettes utilisées pour la caractérisation mécanique du C/PPS à
haute température dans un four à lampes
(1) Chauffage à une température T1 à 50°C/min
(2) Palier isotherme de 2 minutes (afin d’assurer l’homogénéité de la température dans
l’épaisseur)
(3) Chargement mécanique (50 MPa) puis déchargement à 0 MPa.
(4) Mesure de la rigidité lors du déchargement (la faible viscosité de la matrice pouvant
entrainer un glissement de l’extensomètre lors de la charge)
(5) Chauffage à une température T2 à 50°C/min
(6) Répétition des étapes (2) à (4).
L’évolution de la rigidité longitudinale en traction avec la température est présentée Fi-
gure 2.23. Le matériau subit dans un premier temps une perte de 14% de sa rigidité lors
de la transition vitreuse de la matrice. Cette diminution est liée à la chute du module de
cisaillement des plis à ±45° lors du ramollissement de la matrice (-67% à la Tg [7]).
Au-delà de la température de transition vitreuse, la rigidité en traction du stratifié dimi-
nue de façon graduelle jusqu’à 220°C. Ce phénomène est lié à la baisse de la résistance au
cisaillement de la matrice et de l’interface fibre-matrice au fur et à mesure que la viscosité
de la matrice augmente.
On observe une chute significative de la rigidité longitudinale pour une température com-
prise entre 220 et 270°C. Celle-ci peut être liée à la fusion de la matrice et la forte dé-
gradation de l’interface fibre-matrice. En effet, d’après les résultats de DSC (Figure 2.20),
la fusion s’opère entre 220 et 295°C (même si la forme du pic de fusion laisse supposer
que la majeure partie des zones cristallines sont détruites aux alentours de 280°C). Suite
à la fusion, les plis à ±45° n’assurent plus aucun rôle mécanique (une hypothèse qui peut
être corroborée par les résultats de DMA présentés Figure 1.10) car leur comportement est
piloté par la matrice. Au-delà, le matériau présente une rigidité résiduelle égale à 58% qui
provient uniquement de la contribution des plis à 0/90°. Ces derniers portant initialement
73% de la charge (d’après la théorie des stratifiés), la diminution de leur rigidité après
fusion peut être estimée à 19%. Ces observations sont en accord avec les résultats obtenus
par Mahieux el al. sur un stratifié C/PPS. Ainsi, les chutes de rigidité des constituants
ne permettent pas à elles seules d’expliquer la chute de la rigidité du matériau compo-
site [113]. Le PPS présente en effet une rigidité 100 fois moins importante que celle des
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Figure 2.23. – Évolution de la rigidité longitudinale en traction du stratifié
quasi-isotrope C/PPS
fibres de carbone qui, elles, conservent leur rigidité intacte à ce niveau de température
(voir Paragraphe 1.2.2.2). La diminution de la rigidité des plis à 0/90° peut être liée à
d’autres mécanismes comme l’apparition de fissures transverses à l’interface entre torons et
matrice au niveau des zones de chevauchement des torons longitudinaux et transversaux,
résultant de la concentration de contraintes induite par les torons longitudinaux (chargés
mécaniquement) sur les torons transversaux (Figure 2.24), ainsi que du méta-délaminage .
(a) (b)
Figure 2.24. – Vue de face, avant rupture (a) 220°C (b) 270°C
Au-delà de la température de fusion, la rigidité en traction n’évolue plus, au moins jusqu’à
520°C (température maximale étudiée). Quand les plis à ±45° ont perdu toute rigidité après
fusion du PPS, la rigidité longitudinale du matériau résulte principalement de la rigidité
des fibres de carbone parallèles à l’axe de sollicitation, laquelle n’évolue pratiquement pas
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jusqu’à 1000-1400°C (selon les fibres) sous atmosphère inerte [102]. On peut alors suppo-
ser que la rigidité longitudinale du composite est quasi-inchangée jusqu’à ces niveaux de
température, à moins que les fibres ne subissent une oxydation. Ces hypothèses ne peuvent
toutefois pas être confirmées ici car le comportement du C/PPS n’a pas pu être caractérisé
pour des températures supérieures à 520°C en raison de l’ignition des éprouvettes favorisée
par l’atmosphère confinée et la lente évacuation des gaz de pyrolyse dans le four à lampes.
Traction à rupture Outre la rigidité, le comportement en traction à rupture a été étudié
pour les températures représentatives de 4 états du matériau différents (Figure 2.25) :
• 220°C : entre Tg et Tf (état caoutchoutique de la matrice),
• 270°C : matériau légèrement fondu,
• 320°C : matériau complètement fondu,
• 470°C : matériau légèrement décomposé.
De la même façon que pour les mesures de rigidité, les éprouvettes sont chauffées à 50°C/min
puis maintenues à la température d’essai pendant 2 minutes de façon à assurer l’homogé-
néité de la température dans l’épaisseur. L’essai mécanique est ensuite piloté en déplace-
ment à la vitesse de 2 mm.min−1.
Figure 2.25. – Courbes de traction à rupture du C/PPS
À 220°C, le matériau présente un comportement quasi-linéaire avec un infléchissement aux
alentours de 180 MPa (qualifié de knee point dans la littérature [195]) caractéristique de
la fissuration matricielle qui apparait de façon privilégiée dans les zones de chevauchement
des torons (Figure 2.24a). La rupture brutale de l’éprouvette est pilotée par les fibres à
0° dont l’allongement à rupture est beaucoup plus faible que celui de la matrice. Le faciès
post-mortem des éprouvettes montre une propagation de la rupture en "peigne" caractéris-
tique d’une faible adhésion à l’interface fibre-matrice, que l’on retrouve souvent dans les
108
2.2. Dégradation thermique
composites à matrices thermoplastiques. Cette faible adhésion est de surcroît favorisée par
les hautes températures et la faible viscosité de la matrice (Figure 2.26).
Figure 2.26. – Faciès de rupture en traction - 220°C
À 270°C, le comportement reste globalement élastique-fragile, avec une inflexion observable
aux alentours de 25 MPa pour les deux éprouvettes testées. Cette non-linéarité est liée à
l’écrasement localisé des torons dans la zone de chevauchement qui se traduit d’abord par
des déformations locales dans les zones riches en résine et ensuite seulement par de la
fissuration matricielle. Sur les faces avant et arrière des éprouvettes, la densité de fissures
transverses est plus importante qu’à 220°C (Figure 2.24). La contrainte à rupture est entre
2 et 3 fois moins élevée qu’à 220°C et l’allongement à rupture environ 20% plus faible, ce
qui peut également s’expliquer par la plus forte densité de fissures inter- et intra-laminaires
qu’à 220°C (Figure 2.27a et 2.27b).
Pour des températures supérieures à Tf , une modification significative de la réponse mé-
canique est observée. Avant la fusion, les fibres d’un même toron sont maintenues par la
matrice et s’allongent de façon homogène au sein du toron. Après la fusion, la cohésion du
toron n’est plus assurée par la matrice, permettant une contraction transverse importante
des fibres ainsi qu’un allongement beaucoup plus important. Ainsi, au-delà d’une certaine
contrainte (70 MPa), l’allongement des torons longitudinaux s’accompagne d’une striction
marquée qui se généralise le long des torons à 0°. Cette striction des torons s’accompagne
d’une striction généralisée des plis à 0/90°, qui augmente fortement l’effort de flexion dans
les zones de chevauchement et entraîne dans un premier temps le désalignement des torons
transverses (Figure 2.28a). Au-delà d’un certain allongement, la striction est telle que sur
les bords de l’éprouvette, les torons transversaux sont fortement écrasés par les torons lon-
gitudinaux. Le déplacement hors-plan qui en résulte se traduit par un délaminage extensif
et un effet d’incurvation en surface (Figure 2.29).
Dans les plis à [±45°], la fusion de la matrice s’accompagne d’une réorientation des torons
dans la direction de sollicitation. Ils subissent alors un effort de cisaillement au niveau de
leurs zones de chevauchement. L’espace entre les torons diminue jusqu’à ce qu’ils entrent en
contact, entrainant le blocage de la rotation et le début de leur contraction transverse [196].
La transition entre les deux phénomènes (réorientation et compaction) est ainsi caracté-
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(a)
(b)
Figure 2.27. – Tranche des éprouvettes après sollicitation en traction (en dehors de la
zone de rupture) (a) 220°C (b) 270°C (en dehors de la zone de rupture)
risée par un angle de "blocage en cisaillement" 9. Lors de l’allongement de l’éprouvette, la
compaction augmente et se traduit par la rigidification de ces plis et donc du stratifié.
Pour des températures supérieures à la fusion, la rupture à proprement parler des éprou-
vettes n’a pas pu être observée. En effet, la striction des torons orientés parallèlement à
l’axe de sollicitation se généralise le long des torons à 0° jusqu’à atteindre les limites en
déplacement des mors de la machine, soit un allongement d’environ 40%, s’accompagnant
d’une forte réduction (environ 25%) de leur diamètre initial (Figure 2.28b).
Les essais réalisés dans cette section révèlent que les mécanismes de déformation et d’en-
dommagement évoluent significativement au sein des composites à matrice thermoplastique
soumis à une sollicitation monotone à rupture au-delà de la température de fusion de la
matrice. Or, comme indiqué dans le Paragraphe 1.4.2, l’étude du comportement mécanique
au feu est généralement menée via des essais de fluage. En effet, ces derniers sont plus repré-
sentatifs de ce que peut subir une pièce chargée mécaniquement lors d’un départ d’incendie.
Sur la base du comportement à rupture en traction, on peut supposer une modification du
comportement au-delà de la température de fusion de la matrice. Or, puisque les strati-
fiés quasi-isotropes de C/PPS ne fluent pratiquement pas en dessous de la température
de fusion (les fibres à 0° pilotant alors la réponse thermo-mécanique [8]), on s’intéresse
maintenant au comportement en fluage de ces stratifiés au-delà de Tf .
9. Ces phénomènes ont initialement été observés sur des tissus secs dans le cadre d’études sur la mise en
forme de pré-formes textiles de matériaux composites. Néanmoins, la viscosité de la matrice est telle après
fusion qu’un parallèle avec ces études peut être dressé ici.
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(a)
(b)
Figure 2.28. – (a) Désalignement des torons transversaux lors de l’initiation de la
striction (b) Faciès de "rupture" (pour T > Tf )
2.2.2.2. Fluage
Les essais de fluage ont été réalisés sur des éprouvettes C/PPS quasi-isotrope (Figure 2.22)
selon le protocole expérimental suivant :
• Chargement mécanique en traction (temps de mise sous charge = 10 secondes)
• Montée en température à 25°C.min−1 jusqu’à 320°C. Cette température est choisie
car le comportement à cette température a été caractérisé en traction à rupture.
• Maintien de la force et de la température
Le choix d’imposer l’effort mécanique avant l’élévation de température est lié à la volonté
d’être le plus représentatif possible du comportement d’une pièce chargée mécaniquement
et subitement soumise au flux thermique d’un incendie. Les niveaux de fluage testés varient
entre 8 et 31% de la contrainte à rupture à température ambiante (σr = 532 MPa [7]). Ces
niveaux de contrainte sont choisis de façon à observer le comportement pour des contraintes
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Figure 2.29. – Tranche d’une éprouvette soumise à traction à 470°C
supérieures et inférieures à la contrainte d’initiation de la striction mesurée en traction à
rupture (Figure 2.25).
L’évolution des temps à rupture en fonction de la contrainte de fluage en traction est
présentée dans la Figure 2.30. Ces temps à rupture correspondent au temps qui s’est écoulé
depuis l’application du chargement mécanique.
Figure 2.30. – Temps à rupture en fluage à 320°C en fonction de la contrainte de fluage
On peut distinguer trois comportements. Pour une contrainte de fluage supérieure à 0.25 σr,
la rupture intervient avant même que le matériau n’atteigne sa température de fusion.
La rupture résulte donc d’une part de la diminution de la résistance mécanique des plis
orientés à ±45° (liée au ramollissement de la matrice et à la dégradation de l’interface to-
ron/matrice), et d’autre part de l’apparition des fissures transverses et du méta-délaminage
dans les plis à 0/90° (Figures 2.24a et 2.27a). Le mécanisme de ruine du stratifié est ana-
logue à celui observé Figure 2.26, à savoir une rupture transverse des fibres à 0°.
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Pour des contraintes de fluage intermédiaires (0.15 σr ≥ σf ≥ 0.11 σr), la rupture intervient
dès le début de l’essai de fluage ou dans certains cas peu de temps avant que le matériau ait
atteint 320°C. Ainsi, on peut associer la rupture à la fusion de la matrice et un mécanisme
d’endommagement similaire à celui observé lors des essais de traction à 320°C peut être
considéré. La contrainte de fluage est alors à peu près équivalente à celle pour laquelle la
striction du matériau débute à 320°C (Figure 2.25). La contrainte de fluage étant supérieure
aux niveaux de contrainte observés après la striction lors des essais de traction monotone,
les mécanismes de déformation qui s’opèrent alors (allongement des torons longitudinaux et
écrasement des torons transversaux dans les plis à 0/90°, réorientation des torons à ±45°)
vont s’initier et se développer en quelques secondes, se traduisant par une déformation
significative de l’éprouvette sans atteindre la rupture, en accord avec le mécanisme observé
lors de la traction monotone (Figure 2.28b).
Pour une contrainte inférieure à 60 MPa, on observe une augmentation de l’allongement du
stratifié au cours de l’augmentation de la température, mais une fois que la température de
320°C est atteinte, la déformation n’évolue plus. En effet, malgré la fusion de la matrice,
la contrainte appliquée est trop faible pour initier la striction des torons orientés à 0°.
2.3. Conclusion
L’objectif de ce chapitre est double. D’une part, caractériser et modéliser la décomposition
thermique et d’autre part, caractériser l’évolution de ses propriétés thermo-physiques et
mécaniques.
La caractérisation de la décomposition thermique a été réalisée au moyen d’essais de TGA
sous différentes atmosphères. Pour rendre pleinement compte de ce que subit un matériau
soumis au feu, ces essais ont été réalisés aussi bien dans des conditions isothermes qu’ani-
sothermes. Si l’étude de l’influence de l’atmosphère a montré un comportement similaire
à ce qui est classiquement observé sur d’autres matériaux et corroboré d’autres études sur
le PPS [49, 72], des questions ont été soulevées quant à l’influence de la vitesse de chauffe
en conditions anisothermes. Cette influence est généralement étudiée pour modéliser la
décomposition thermique via des approches modélistiques. Ces dernières se basent sur le
constat que, grâce au caractère isolant de la matrice polymère, plus le matériau est chauffé
rapidement et plus sa décomposition débute à une température élevée. Or, pour des vitesses
de chauffe très élevées (représentatives de l’exposition à un feu), le contraire est observé,
laissant supposer une modification des mécanismes de décomposition. Ces observations, si
elles sont avérées, pourraient remettre en cause l’utilisation de la TGA à basse vitesse de
chauffe pour modéliser les cinétiques de décomposition d’un matériau soumis au feu.
La décomposition thermique du C/PPS a été modélisée grâce aux approches modélistiques
et isoconversionnelles. Si les premières permettent de reproduire facilement la cinétique de
décomposition, les paramètres qu’elles utilisent ne reflètent pas nécessairement les phéno-
mènes physiques mis en jeu. C’est le cas en revanche des méthodes isoconversionnelles, qui
s’appuient sur des paramètres qui varient au cours de la décomposition. Leur mise en place
s’est toutefois heurtée à la difficulté de déterminer précisément le facteur pré-exponentiel.
Finalement, cette étude a montré que la connaissance de l’évolution de l’énergie d’activa-
tion au cours de la décomposition pouvait permettre de modéliser avec une bonne précision
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la décomposition du C/PPS dans des conditions isothermes sous atmosphère neutre.
La deuxième partie porte sur l’évolution des propriétés thermo-physiques et mécaniques du
C/PPS. Les propriétés thermo-physiques (conductivité thermique et capacité thermique)
n’ont été étudiées que brièvement en raison de l’absence d’équipements permettant une
caractérisation plus fine. L’étude s’est donc majoritairement focalisée sur l’évolution en
fonction de la température du comportement en traction, de l’ambiante jusqu’à la tem-
pérature de début de décomposition. Dans la littérature, les études qui s’intéressent au
comportement mécanique des matériaux composites à matrice thermoplastique au-delà de
la température de fusion Tf sont quasi-inexistantes. Or, comme le mettent en lumière les
résultats présentés dans ce chapitre, la fusion est un phénomène crucial pour le comporte-
ment en traction. Entre la température ambiante et Tf , la rigidité longitudinale en traction
du stratifié diminue à température croissante, principalement en raison de la perte de ri-
gidité des plis à ±45° et de la dégradation de l’interface fibre-matrice. Au-delà de Tf , la
rigidité en traction n’évolue plus, tant que des phénomènes d’oxydation n’interviennent
pas. À l’inverse, la fusion de la matrice va significativement influencer les mécanismes d’en-
dommagement du stratifié. La cohésion des fibres au sein des torons n’étant plus assurée,
ces derniers peuvent subir une striction et s’allonger de façon beaucoup plus importante
qu’avant la fusion. Cet allongement s’accompagne d’autres phénomènes qui ne sont pas
observés avant la fusion, notamment la réorientation des torons à ±45°.
114
CHAPITRE 3
COMPORTEMENT DE STRATIFIÉS C/PPS SOUS
CHARGEMENT COMBINÉ
Ce chapitre est consacré à l’étude du comportement d’un stratifié quasi-isotrope C/PPS
soumis à des chargements combinés (mécanique et flux rayonnant). Un banc expérimental
spécifiquement conçu à cet effet est utilisé. L’hypothèse d’un couplage thermo-mécanique
faible (influence de la thermique sur les propriétés mécaniques) est retenue pour la descrip-
tion des phénomènes. Ainsi, une caractérisation fine du flux thermique imposé sur une des
faces des éprouvettes est réalisée et les températures induites en face avant et en face arrière
sont mesurées. Ces observations permettent d’estimer l’état de dégradation et de décompo-
sition du matériau pendant les essais combinés. La seconde partie du chapitre se focalise
sur le comportement mécanique du matériau exposé au flux rayonnant. Des chargements
en traction et en compression sont considérés. En plus des sollicitations de type fluage
généralement appliquées lors des études sur ce sujet, des essais de traction et compres-
sion monotone à rupture sous flux thermique sont réalisés afin d’identifier les principaux
mécanismes d’endommagement menant à la ruine du stratifié.
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3.1. Méthodes expérimentales
3.1.1. Dispositif expérimental et géométrie des éprouvettes
Le banc expérimental utilisé pour réaliser des essais combinant exposition à un flux ther-
mique et chargement mécanique (qui seront qualifiés d’essais combinés par la suite) a
été conçu et mis en œuvre dans le cadre du projet Carnot DECOLLE (2015-2016).
Une des contraintes techniques inhérente à la machine d’essais hydraulique réside dans la
présence d’huile ne pouvant excéder 177°C dans les mors de la machine. Pour des questions
de sécurité et de préservation du matériel, le choix de la source de chaleur s’est donc porté
vers la résistance d’un calorimètre à cône (voir Figure 1.1) plutôt qu’un brûleur à gaz.
La résistance est connectée à un boîtier de régulation qui fournit une puissance électrique
permettant d’obtenir une densité de flux thermique variable (Figure 3.1). Afin de piloter la
densité de flux rayonné, deux thermocouples sont placés en contact avec la résistance afin
d’en mesurer la température. Le boitier d’alimentation augmente la puissance électrique
fournie à la résistance jusqu’à ce que sa température de consigne soit égale à la moyenne
des températures mesurées par les thermocouples.
Figure 3.1. – Dispostif expérimental
La résistance est placée sur un banc coulissant permettant de régler sa distance par rapport
à l’éprouvette (dont dépend la densité de flux thermique à la surface de l’échantillon). Une
plaque isolante peut être placée à l’avant du support de la résistance afin de la mettre en
position avant le début de l’essai sans que l’éprouvette ne soit soumise au rayonnement.
Le chargement mécanique est appliqué au moyen d’une machine uniaxiale servo-hydraulique
MTS 810. Celle-ci est composée de mors hydrauliques et d’une cellule de force d’une ca-
pacité de 100 kN. Le pilotage des essais peut être effectué en mode force ou déplacement.
Puisque le mode de pilotage peut varier selon le type d’essai, il sera précisé avec ses vitesses
d’application dans les parties correspondantes.
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Ce dispositif expérimental a été utilisé pour caractériser le comportement en traction et en
compression sous un chargement thermique, en utilisant 2 types d’éprouvettes (Figure 3.2).
Pour la traction, des éprouvettes en forme d’haltère ont été utilisées [8].
Figure 3.2. – Éprouvettes de traction (à g.) et compression (à d.)
Pour caractériser le comportement en compression, il est nécessaire d’éviter le flambement
des éprouvettes. Pour cela, on utilise généralement un montage anti-flambement dans lequel
sont placées des éprouvettes présentant une zone utile très courte (typiquement 5 mm),
ce qui permet d’assurer un chargement en compression pure (Figure 3.3a). Ce type de
montage et d’éprouvettes est cependant incompatible avec l’exposition à un flux thermique
issu d’une résistance. Afin d’obtenir une zone exposée au flux suffisamment grande, des
éprouvettes de 100x150mm2 ont été utilisées. Ces dimensions favorisant le flambement, les
éprouvettes sont associées à un dispositif anti-flambement, initialement conçu par Boeing
pour les essais de compression après impact (Figure 3.3b). Ce montage a également été
utilisé par Gibson et al. afin de caractériser le comportement en compression de plaques
soumises au rayonnement d’une résistance [126].
(a) (b)
Figure 3.3. – Dispositifs anti-flambement (a) en accord avec la norme PR EN 2850
(d’après [197]) (b) adapté aux plaques (à partir de [198])
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Afin de caractériser le comportement thermo-mécanique des éprouvettes, il est nécessaire
dans un premier temps de caractériser la densité de flux thermique à la surface de l’échan-
tillon. On procède en deux étapes. Dans un premier temps, l’évolution de la densité de flux
thermique est mesurée en un point en fonction de la température de la résistance (étape
de calibration). Ensuite, la répartition de la densité de flux sur la surface des échantillons
est mesurée.
3.1.2. Calibration de la résistance
Afin de caractériser la densité de flux thermique q′′r à la surface des éprouvettes, un flux-
mètre de Gardon est utilisé. Ce dernier fait partie des fluxmètres à gradient tangentiel, dans
lesquels la mesure d’un gradient de température dans le plan (induite par un rayonnement
dans le cas du fluxmètre de Gardon) permet de remonter à q′′r [199].
Puisque q′′r dépend de la distance au centre de la résistance, des éprouvettes spécifiques
(présentant les mêmes dimensions que les éprouvettes testées mécaniquement) ont été uti-
lisées, de façon à positionner le fluxmètre à différentes positions (Figure 3.4).
Figure 3.4. – Éprouvettes utilisées pour la mesure de la densité de flux thermique
Dans un premier temps, le fluxmètre est positionné au centre de l’éprouvette, et q′′r est
mesurée en fonction de la température consigne. (Figure 3.5). Les lois du rayonnement
étant des fonctions de T 4, une fonction polynomiale du 4ème degré est tracée entre les
points expérimentaux afin de déterminer la température consigne pour imposer une densité
de flux donnée.
Les écarts observés entre le flux reçu par les éprouvettes de traction et celles de compression
sont dus au fait qu’elles ne sont pas placées à la même distance de la résistance. Tandis
que la résistance est à 30 mm des éprouvettes de traction, la distance avec les plaques de
compression est de 54 mm (distance fixée par l’arrivée en butée du support de la résistance
contre les bords du montage anti-flambement).
3.1.3. Cartographie de la densité de flux thermique
La seconde étape consiste à déterminer la répartition de q′′r sur la surface des éprouvettes
pour une température de consigne donnée. L’objectif de cette caractérisation est à la fois de
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Figure 3.5. – Calibration de la densité de flux thermique émise par la résistance
mieux pouvoir comprendre les dégradations observées à la surface des éprouvettes soumises
au rayonnement de la résistance, mais surtout d’obtenir des données d’entrée pour des
simulations numériques.
Pour réaliser ces mesures, les températures consignes présentées dans la Figure 3.5 sont
appliquées et le fluxmètre est placé à différentes positions sur l’éprouvette (Figure 3.4).
Pour chaque température consigne, les densités de flux ainsi mesurées sont normalisées par
rapport à la valeur au centre de l’éprouvette. L’opération est répétée 3 fois.
Pour les éprouvettes de traction, la densité varie entre 85 et 100% de sa valeur centrale
sur la longueur de la zone utile (Figure 3.6). Bien que la répétabilité de la mesure ne soit
pas représentée ici, les mesures effectuées montrent qu’elle diminue avec l’augmentation de
la distance par rapport au centre. Une asymétrie de q′′r est aussi observée, avec une valeur
légèrement plus élevée en haut de l’éprouvette. Les fluxmètres de Gardon prenant à la fois
en compte le rayonnement et la convection, ce phénomène peut être lié à un flux convectif
chaud dirigé vers le haut.
Pour les éprouvettes de compression, la surface considérée est beaucoup plus grande et les
écarts de densité de flux plus élevés (Figure 3.7). Cette dernière varie en effet entre 60 et
105% de la valeur de q′′r au centre de la plaque 1. Le flux maximal est mesuré en y = 85
mm, soit légèrement au dessus du centre de l’éprouvette, probablement en raison du flux
convectif chaud dirigé vers le haut. Ce phénomène est accentué par rapport aux éprouvettes
de traction car le montage anti-flambement induit un confinement.
Un des objectifs de cette étude est de caractériser l’influence du flux thermique sur la ré-
ponse mécanique. Il est nécessaire pour cela d’avoir la densité de flux la plus homogène
possible sur la zone exposée, ce qui aura pour conséquence une température et un état
1. En raison de la largeur de la surface prise dans les couteaux anti-flambement, il n’a pas été possible
de percer un trou supplémentaire pour mesure q′′r en dessous de y = 22 mm et au dessus de y = 135 mm
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Figure 3.6. – Répartition de la densité de flux sur les éprouvettes de traction. Le haut
de l’éprouvette est à droite
Figure 3.7. – Répartition de la densité de flux sur les éprouvettes de compression
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relativement homogènes du matériau en surface. Avec les mesures présentées précédem-
ment, il est possible de définir une telle zone. En protégeant du flux thermique le reste de
l’éprouvette à l’aide d’un cadre isolant, on favorise une zone dégradée/décomposée dont la
surface est similaire quelle que soit q′′r , facilitant ainsi la comparaison entre les différentes
conditions expérimentales (flux thermique et temps d’exposition). Les dimensions des zones
exposées au flux durant les essais sont (Figure 3.8) :
• 40 mm de long sur toute la largeur pour les éprouvettes de traction (q′′r compris
entre 93 et 100% de la valeur centrale).
• 75 x 65 mm2 pour les plaques de compression. Cette surface, sur laquelle q′′r est
moins homogène qu’en traction (80% < q′′r < 100%), a été choisie de façon à réaliser
un compromis entre homogénéité du flux et surface de la zone exposée suffisamment
grande pour assurer une réponse mécanique variant significativement lorsque q′′r varie.
Figure 3.8. – Zones exposées au flux thermique
3.2. Mesures de température
De la même manière que pour la densité de flux thermique, la température du matériau
doit être caractérisée afin d’appréhender les différents phénomènes d’origine thermique. Elle
est d’autant plus importante qu’elle est un paramètre fondamental associé à l’évolution des
propriétés physico-chimiques et mécaniques des matériaux. Les mesures sont réalisées sur la
face exposée et la face arrière des éprouvettes. Si ces données ne suffisent pas à comprendre
les mécanismes de dégradation et d’endommagement qui se déroulent dans l’épaisseur,
elles constituent une base de données utile à la validation d’un modèle numérique qui sera
présenté dans le Chapitre 4. Ce modèle permettra de prédire les champs de température
dans l’épaisseur du stratifié.
3.2.1. Méthodes de mesure
Deux méthodes sont utilisées pour mesurer la température du matériau : par thermographie
infrarouge ou à l’aide de thermocouples. La première est la plus complète car elle permet
d’obtenir la cartographie de la température sur toute la surface. Elle est néanmoins difficile
à mettre en œuvre sur la face exposée des échantillons car elle nécessite de mesurer la
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température en observant l’éprouvette à travers la résistance. Or, une telle mesure présente
de nombreuses sources d’erreurs : atmosphère chaude, gaz de pyrolyse, réflexion d’une
partie du rayonnement sur la surface de l’échantillon, etc. (voir Paragraphe 1.3.1.2). Ainsi,
pour mesurer la température de la face exposée, des thermocouples de type K sont utilisés.
La mesure par thermographie infrarouge a été réalisée grâce à une caméra Thermacam
PM 575 fabriquée par FLIR Systems. Pour calculer la température, la caméra nécessite la
connaissance de l’émissivité du matériau. N’ayant pas de moyen de la caractériser expéri-
mentalement, elle a d’abord été fixée à 0,90 (valeur fréquemment choisie dans la littérature
pour les matériaux composites avec des fibres de carbone). Cette valeur sera discutée lors
de l’analyse des courbes de température.
3.2.2. Résultats
L’évolution de la température sur la face exposée et la face arrière des éprouvettes de
traction est présentée Figure 3.9. Les valeurs relevées sont celles au centre de l’éprouvette,
mais elles sont représentatives de l’évolution de la température à la surface de la zone
exposée (±20 mm par rapport au centre de l’éprouvette), le gradient de température étant
relativement faible (Figure 3.10).
Figure 3.9. – Températures mesurées en face avant et arrière par thermocouple (cas de
la traction)
La réponse thermique démarre par une phase transitoire au cours de laquelle la température
augmente rapidement (respectivement 320°C/min et 500°C/min à 40 et 60 kW.m−2 en face
avant). La température de fusion est atteinte en 30 s en face avant sous 40 kW.m−2, et 15 s
sous 60 kW.m−2. En raison de la faible conductivité de la matrice polymère, ce phénomène
intervient plus tard sur la face arrière. La température de décomposition est quant à elle
atteinte après 50s à 60 kW.m−2.
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La température finit par atteindre un régime permanent lorsque l’équilibre est atteint entre
les sources de chaleur (rayonnement de la source de chaleur) et les pertes (rayonnement
du matériau, convection et décomposition thermique). Plus la densité de flux thermique
est importante, plus le temps nécessaire à atteindre ce régime permanent est long. Durant
cette phase permanente, la température ne reste pas forcément constante. Pour un flux
intermédiaire (40 kW.m−2), la température augmente légèrement avec le temps sur les
deux faces de l’éprouvette, tandis qu’elle diminue sous un flux élevé (60 kW.m−2). Dans
le cas du flux intermédiaire, l’augmentation de la température environnante peut diminuer
légèrement le flux convectif et ainsi augmenter la température d’équilibre. Pour un flux
élevé, c’est l’énergie consommée par la décomposition thermique qui peut expliquer la
diminution de la température d’équilibre au cours du temps.
(a) 40 kW.m−2
t=120 s
(b) 40 kW.m−2
t=600 s
(c) 60 kW.m−2
t=120 s
(d) 60 kW.m−2
t=600 s
Figure 3.10. – Champs de température dans la zone utile en face arrière (traction)
La réponse thermique des plaques de compression présentée Figures 3.11 et 3.12a est simi-
laire à celle observée en traction. Néanmoins, quelques différences sont à souligner. Quelle
que soit la densité de flux thermique, le temps nécessaire pour atteindre la température
d’équilibre est plus court pour les éprouvettes de compression. Pour un même flux ther-
124
3.2. Mesures de température
Figure 3.11. – Températures mesurées en face avant par thermocouple (compression)
[C : centre de la zone exposée ; B : bas]
(a) (b)
Figure 3.12. – Températures en face arrière mesurées par thermographie infrarouge
(compression) (a) Influence du flux (centre de l’éprouvette) (b)
Cartographie 50 kW/m2 (t=180s)
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mique, la température d’équilibre est plus élevée lorsque les éprouvettes sont dans le mon-
tage anti-flambement, ce qui est probablement dû au confinement qui permet un réchauffe-
ment de l’atmosphère à proximité et réduit les flux convectifs. En outre, le fait que la zone
exposée soit plus grande en compression induit des gradients thermiques plus importants
sur la surface (Figure 3.12b). Des thermocouples placés au centre et aux bords de la zone
exposée montrent ainsi un écart de température qui varie entre 90 et 120°C dans la zone
exposée.
Comme l’ont montré d’Atreya et al., la fusion de la matrice peut entrainer une inflexion dans
l’augmentation de T , voire un palier du fait de l’énergie consommée [105]. Ce phénomène
est observé sur les courbes de températures en face arrière. Le fait qu’il intervienne aux
alentours de 280°C (la température de fusion de la matrice) permet de valider la valeur de
0,90 choisie pour l’émissivité du C/PPS (Figure 3.12a). Si ce palier est aussi observé lors
de la mesure par thermocouple en face avant, on ne l’observe à la bonne température que
pour une exposition à 30 kW.m−2. Pour des flux plus élevés, la température pour laquelle
ce palier est observé est plus élevée que la température de fusion du matériau. Cela pourrait
être dû au fait que le thermocouple, en plus de mesurer la température du matériau, capte
une partie du rayonnement de la résistance, faussant ainsi légèrement la mesure.
3.3. Traction sous flux thermique
L’étude du comportement thermo-mécanique de matériaux mécanique sous un flux ther-
mique se fait généralement pour des sollicitations de type fluage [123]. Les études sur le
sujet se sont en effet majoritairement portées sur les secteurs maritimes et du bâtiment où
les pièces réalisées en matériaux composites sont principalement soumises à ce type de char-
gement. Ici, outre le comportement en fluage, la réponse mécanique lors d’une sollicitation
monotone jusqu’à rupture est étudiée. Ces essais permettent notamment d’étudier la chro-
nologie des mécanismes d’endommagement qui mènent à la rupture, dont la propagation
peut être brutale et difficile à caractériser lors d’un essai de fluage.
3.3.1. Traction monotone
Afin d’étudier le comportement lors d’une traction monotone à rupture sous flux thermique,
le protocole expérimental décrit Figure 3.13 a été suivi. Le pré-chargement permet d’éviter
la déstructuration du tissu pendant l’exposition au flux thermique. La durée de 2 minutes
a été choisie comme compromis entre le temps nécessaire pour atteindre un équilibre ther-
mique et la volonté d’éviter l’influence de la décomposition isotherme et de l’oxydation.
Ainsi, le chargement mécanique est imposé rapidement, de façon à entraîner une rupture
dans la minute suivant le début du chargement mécanique. Ce protocole expérimental pré-
sente cependant l’inconvénient de rendre les résultats plus difficiles à comparer avec les
essais de traction à rupture isothermes présentés dans le Paragraphe 2.2.2.1.
D’après les mesures de températures effectuées précédemment (Figure 3.9), au moment du
chargement mécanique, les températures valent :
• En face avant : 401°C sous 40 kW.m−2 et 582°C sous 60 kW.m−2
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Figure 3.13. – Protocole expérimental des essais de traction à rupture sous flux
thermique
• En face arrière : 315°C sous 40 kW.m−2 et 350°C sous 60 kW.m−2.
La principale différence avec les essais de traction en conditions isothermes réside donc
dans les gradients thermiques dans l’épaisseur et en surface (Figure 3.10). En raison de ces
gradients, les courbes de traction présentent l’évolution de la force de traction et non la
contrainte (qui est hétérogène aussi bien sur la surface que dans l’épaisseur) en fonction de
l’allongement de l’éprouvette (Figure 3.14).
Le comportement du matériau est élastique jusqu’à un niveau de force compris entre 2,4
et 3,1 kN, suivi d’une chute de la force supportée par le matériau. Puisque la température
de fusion est dépassée, on peut supposer que durant cette phase élastique, la charge est
uniquement portée par les plis à 0°. Si l’on admet que, malgré le gradient de température
dans l’épaisseur, l’effort est uniformément réparti entre ces différents plis (d’après les résul-
tats Figure 2.23, la rigidité en traction longitudinale reste constante après la fusion de la
matrice alors que Tf est dépassée dans tout le matériau), on peut estimer la contrainte dans
ces plis juste avant la chute de la force. Cette dernière vaut 156 ±9 MPa sous 40 kW.m−2
et 136 ±9 MPa sous 60 kW.m−2. En comparaison, la contrainte de striction calculée lors
des essais isothermes avec le même raisonnement vaut entre 111 et 143 MPa 2. Cette chute
peut donc être associée à la striction des torons longitudinaux.
Lorsque la striction s’initie, la réponse mécanique diffère de celle observée lors des essais
isothermes. La chute de force est moins importante avec respectivement 23 et 35% sous 40
kW.m−2 et 60 kW.m−2 contre respectivement 56% et 45% à 320°C et 420°C. Cette évolution
peut notamment être liée à un mode de pilotage en force, une configuration d’essai dans
laquelle les mécanismes d’endommagement visqueux sont limités.
L’autre différence observée avec les essais isothermes réside dans la striction qui n’est pas
aussi uniformément répartie. Elle s’initie généralement à la frontière entre la zone exposée et
la zone non exposée (probablement à cause de la discontinué des contraintes à l’interface),
2. Puisque 4 des 7 plis supportent intégralement la charge, cette contrainte est calculée en multipliant
la contrainte de striction de la Figure 2.25 par 7/4
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Figure 3.14. – Courbes de traction à rupture sous flux
d’abord sur une largeur de quelques 5-6 torons transversaux. La propagation sur plusieurs
dizaines de millimètres est très localisée et s’opère uniquement entre deux torons transverses
(Figure 3.15).
La principale conséquence de cette localisation est que la striction des torons est beau-
coup plus importante que lors des essais isothermes : 55% contre 40% précédemment (Fi-
gure 3.16).
Les essais de traction monotone à rupture ont permis d’établir une chronologie possible
des mécanismes qui aboutissent à la ruine du stratifié présentant un gradient thermique.
Cependant, un tel chargement mécanique est inadéquat si on cherche à reproduire un
scénario d’incendie. Il est en effet plus probable que la structure soit soumise à un effort
constant (ou cyclique). Afin de se rapprocher de conditions en service, des essais de traction
en fluage sous flux thermique ont été réalisés.
3.3.2. Fluage en traction
Les éprouvettes sont soumises à une contrainte de fluage variant entre 12,5 et 50% de la
contrainte à rupture à l’ambiante (532 MPa). Ces niveaux de contrainte sont choisis de
manière incrémentale de façon à observer l’évolution des mécanismes d’endommagement
sur une large gamme de temps à rupture (entre quelques dizaines de secondes à plusieurs
heures). Afin de reproduire le cas d’une pièce en service exposée à un incendie, le char-
gement mécanique est imposé avant le flux thermique. Pour faciliter la comparaison entre
les différentes conditions expérimentales, les courbes de fluages sont normalisées de sorte
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Figure 3.15. – Zone d’initiation de la striction dans un stratifié C/PPS QI (40 kW.m−2)
Figure 3.16. – Quantification du phénomène de striction au sein d’un toron
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Figure 3.17. – Normalisation des courbes de traction fluage
que ∆L = 0 corresponde à l’allongement élastique induit par le chargement mécanique, et
t = 0 le début de l’exposition au flux thermique (Figure 3.17).
Les courbes de fluage pour une exposition à un flux de 60 kW.m−2 sont présentées Fi-
gure 3.18. L’augmentation de la température entraîne d’abord un allongement lié à la
dégradation thermique des propriétés mécaniques dans la zone exposée (Figure 3.18a).
(a) (b)
Figure 3.18. – Courbes de fluage en traction sous 60 kW/m2
Pour des contraintes de fluage supérieures ou égales à 37% de la contrainte à rupture à
l’ambiante σ0r (soit 165 MPa), la ruine des éprouvettes intervient moins de 60 secondes après
le début de l’essai, suggérant que la rupture est induite par le dépassement de l’allongement
à rupture des fibres à 0° dans les plis n’ayant pas dépassé la température de fusion. Le
mécanisme de rupture est alors analogue à celui déjà observé lors des essais isothermes
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pour T < Tf (Figure 2.26). La différence réside dans le fait que, puisque la contrainte
est hétérogène dans l’épaisseur, la rupture par fissuration transverse ne s’opère que dans
les plis à 0/90° dont la température est inférieure à Tf (Figure 3.19a), tandis que les plis
fondus ont une capacité à s’allonger bien plus importante (Figure 3.19b). On retrouve dans
ces torons un écrasement et une réorientation des torons analogue à ce qui est observé
Figure 2.28a.
(a) Face arrière
(b) Face avant
Figure 3.19. – Faciès de rupture d’un stratifié C/PPS quasi-isotrope en traction fluage
(60 kW.m−2 - σf = 0.50 σ0r )
Pour les contraintes de fluage inférieures ou égales à 0,31 σ0r , la déformation augmente
même lorsque Tf est dépassée dans la zone exposée. Dans un premier temps, cette évolu-
tion est liée aux transferts thermiques vers les zones non exposées et la diminution de la
rigidité longitudinale correspondante. Une fois l’équilibre thermique atteint dans l’éprou-
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vette, la déformation continue à augmenter, alors qu’elle restait quasi-constante durant au
moins 4h quand la température d’essai était atteinte lors des essais de fluage isothermes
(Figure 3.18b). Cela peut s’expliquer ici par des températures suffisamment élevées pour
entrainer la pyrolyse de la matrice puis l’oxydation du charbon issu de la pyrolyse et des
fibres. Comme l’ont montré les mesures de rigidité en isotherme, la pyrolyse de la ma-
trice ne semble pas avoir une influence majeure sur la rigidité longitudinale du stratifié
(Figure 2.23). Cette hypothèse nécessiterait toutefois d’être vérifiée en fluage.
L’oxydation des fibres entraîne la réduction de leur diamètre (Figure 1.13) et donc la
diminution de la rigidité du pli exposé [46]. L’augmentation de la déformation se fait à vi-
tesse décroissante pour deux raisons. Premièrement, comme pour de nombreux mécanismes
de décomposition thermique, l’évolution de la vitesse d’oxydation des fibres en fonction
de l’avancement de la réaction passe par un maximum avant de décroître (Figure 2.8b).
Deuxièmement, comme l’ont montré Feih et al., les fibres de carbone T700 (au compor-
tement proche des fibres élémentaires T300 qui composent les torons du C/PPS étudié)
présentent une structure composée d’une "peau" rigide et d’un "cœur" moins rigide [46].
Ainsi, le module de rigidité longitudinale des fibres diminue progressivement avec la réduc-
tion du diamètre de la peau, et se stabilise une fois que la peau est est totalement oxydée
(Figure 1.13).
À partir d’un certain avancement de l’oxydation, les torons ne peuvent plus supporter la
charge mécanique, ce qui se traduit par la décohésion du réseau fibreux via la rupture
individuelle des fibres élémentaires. La rupture d’un toron est caractérisée par un saut
de déformation sur la courbe de fluage. Ce phénomène intervient d’abord au centre de
l’éprouvette, où la température est légèrement plus élevée que sur les bords en raison des
phénomènes de convection. Pour les 3 niveaux de contrainte testés, la rupture du premier
toron intervient à peu près au même moment (entre 5400 et 5600 secondes), confirmant
qu’elle est davantage liée à un degré d’oxydation qu’à la valeur de l’effort de fluage (Fi-
gure 3.18b). Comme l’illustrent les multiples sauts de déformations qui en résultent, la
rupture d’un toron se traduit par la reprise de l’effort de traction par les torons voisins,
qui subissent à leur tour une décohésion du réseau fibreux, et ainsi de suite, aboutissant
finalement à une rupture en chaîne des torons du pli exposé au flux. Le faciès de rupture
se présente alors sous la forme d’un paquet de touffes de fibres (Figure 3.20a).
Quand le premier pli à 0/90° est entièrement oxydé, la vitesse de déformation diminue car
le pli à ±45° (qui devient alors le pli exposé mais ne peut supporter qu’une infime partie
de la charge mécanique) sert de barrière thermique au pli à 0/90° suivant (qui lui a un rôle
mécanique significatif) et le protège de l’oxydation. Ensuite, selon le niveau de contrainte,
la ruine du stratifié peut intervenir plus ou moins tard : dès que l’oxydation du pli à 0/90°
débute (σf = 0.31 σ0r ) ou pendant (σf = 0.25 σ0r ), tandis que pour des contraintes plus
faibles (σf = 0.12 σ0r ), la ruine intervient seulement lorsque le 3ème pli à 0/90° est détérioré.
Pour ces 3 niveaux de contrainte, la ruine du stratifié intervient de la même façon. Au fur
et à mesure de la ruine des torons dans les plis exposés au flux thermique, l’effort est repris
par les plis arrières, jusqu’à la rupture des torons longitudinaux (Figure 3.20b).
En résumé, la courbe de temps à rupture en fonction de la contrainte de fluage en traction
présente deux zones principales (Figure 3.21). Pour des contraintes de fluage supérieures à
37% de σ0r , la rupture est due à la dégradation thermique des plis à ±45° qui aboutit à la
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(a) Face avant
(b) Face arrière
Figure 3.20. – Faciès de rupture d’un stratifié C/PPS QI (60 kW.m−2) sous une faible
contrainte de traction fluage (0.25 σ0r )
fissuration transverse des torons à 0° dans les plis n’ayant pas dépassé la température de
fusion. Si la fusion des plis ne suffit pas à entrainer la rupture, alors la résistance des fibres
est suffisamment élevée pour empêcher la ruine du stratifié tant que les fibres ne subissent
pas d’oxydation. Si la contrainte de fluage est faible et que l’oxydation complète du premier
pli ne suffit pas à entrainer la ruine, alors les plis à ±45°, qui n’ont pas de rôle mécanique
majeur à ce niveau de température, peuvent servir de barrière thermique et protéger de
l’oxydation des plis à 0/90°. Il serait pertinent d’étudier le cas d’un flux n’entrainant pas
133
Chapitre 3. Comportement de stratifiés C/PPS sous chargement combiné
Figure 3.21. – Évolution des temps à rupture en fonction de la contrainte de fluage en
traction
d’oxydation. En raison de problèmes techniques, seuls 2 niveaux de contraintes élevés ont
pu être testés pour une exposition à 40 kW.m−2. Ils ont abouti à la rupture par fissuration
tranverse des plis à 0/90° n’ayant pas dépassé la température de fusion.
3.4. Compression sous flux thermique
Une partie des résultats présentés dans cette section a été publiée [200].
3.4.1. Compression monotone
Pour étudier la réponse d’une éprouvette soumise à une compression monotone sous un flux
thermique, un protocole expérimental similaire à celui utilisé pour la traction monotone
a été choisi (exposition au flux thermique débutant deux minutes avant le chargement
mécanique, voir Figure 3.13). Puisque la géométrie des éprouvettes et le montage anti-
flambement ont été choisis en accord avec la norme Airbus AITM 1.0010, la vitesse de
chargement préconisée a aussi été respectée (0,2 mm.min−1).
Comme décrit dans le Chapitre 1, le mécanisme de rupture en compression généralement
observé dans les composites à matrice ductile renforcés par des fibres longues est une
combinaison de micro-flambement des fibres et de cisaillement plastique de la matrice dans
une zone localisée (qui aboutit à la formation de bandes de flambement plastique). Dans
les composites UD, le flambement s’initie généralement dans une zone où les fibres sont
légèrement désalignées par rapport à l’axe de sollicitation. Dans les composites tissés, il
s’initie de façon préférentielle dans les zones de chevauchement des torons en raison de leur
ondulation.
L’exposition au flux thermique durant 2 minutes entraîne la fusion de la matrice dans
toute l’épaisseur de la zone exposée, tandis qu’au centre, dans les premiers plis (les plus
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proches de la source de chaleur), la matrice amorce sa décomposition thermique. Cette
transformation s’accompagne de la formation de porosités dans les zones riches en matrice
là où se chevauchent les torons longitudinaux et transversaux. Ces zones où les fibres sont
désalignées sont le siège de concentrations de contraintes qui favorisent le flambement local.
Lorsque l’effort mécanique est appliqué, la réponse de la plaque est d’abord élastique (Fi-
gure 3.22). La décomposition thermique se propageant sur toute la surface exposée, l’effort
de compression induit la flexion des torons longitudinaux dans les zones de chevauchement,
ce qui entraîne le report de l’effort vers les zones non exposées où la matrice n’a pas en-
core fondu (voire pas dépassé la Tg). Au-delà d’une contrainte seuil, appelée contrainte
d’initiation du flambement, la réponse mécanique devient légèrement non-linéaire en rai-
son du cisaillement plastique de la matrice dans les zones non exposées, ce qui contribue à
augmenter l’effort de flexion à l’origine du flambement des torons longitudinaux.
Figure 3.22. – Réponse mécanique d’un stratifié C/PPS QI soumis à une compression
monotone sous 50 kW.m−2
Le flambement des torons se généralise rapidement et s’accompagne d’un cisaillement plas-
tique important de la matrice (Figure 3.23a). Ce mécanisme de déformation en compression
du stratifié se développe sur toute la largeur de l’éprouvette, de façon différente selon la
position sur la surface exposée ou dans l’épaisseur (Figures 3.23b et 3.23c).
Au centre de la surface exposée, les torons longitudinaux du premier pli sont partiellement
oxydés. Ils ne supportent donc plus du tout la charge et ne peuvent pas flamber. Ainsi la
bande de flambement plastique ne peut se propager qu’en contournant ces zones oxydées,
où les torons longitudinaux restent parallèles à la direction de la sollicitation (Figure 3.23d).
À l’inverse, l’oxydation n’ayant pas débuté dans les plis inférieurs, la bande de flambement
initiée dans les zones non exposées peut s’y propager perpendiculairement à la sollicitation
dans l’épaisseur, entrainant un important délaminage à l’interface avec les plis partiellement
oxydés qui ne flambent pas.
Lorsque le flambement des fibres n’est plus énergétiquement favorable (l’énergie nécessaire
au cisaillement plastique de la matrice devient trop important), c’est la fin du flambement
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(a)
(b) (c)
(d)
Figure 3.23. – Conséquences caractéristiques du flambement pour une plaque exposée à
un flux de chaleur (50 kW.m-2 combiné à une compression monotone (a)
Bords de l’éprouvette (b) Face avant (c) Face arrière (d) Coupe
transversale au milieu de de la zone exposée. La face exposée au flux est
la face supérieure.
transitoire. Un nouveau mécanisme de déformation, appelé élargissement de bande, est alors
activé. Puisque les fibres ne peuvent plus flamber, la bande de flambement s’élargit dans
la direction de la sollicitation mécanique. Sur les bords de l’éprouvette, ce mécanisme peut
s’accompagner de la formation d’une nouvelle bande de flambement plastique. Dans les
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zones exposées, le mécanisme de déformation consiste principalement en la généralisation
du délaminage et du plissement initiés lors de la formation de la bande de flambement sur
les bords de l’éprouvette. D’après les observations de Moran et al. à température ambiante,
l’élargissement de bande s’opère à contrainte constante [201]. L’endommagement lié à la
généralisation du délaminage peut ici expliquer la diminution graduelle de la charge durant
l’élargissement de la bande.
En adoptant le raisonnement proposé pour la traction, les essais sous sollicitation monotone
à rupture en compression servent à faciliter la compréhension des mécanismes de rupture
qui peuvent s’opérer brutalement lors du fluage, mais leur intérêt n’est pas de reproduire
une sollicitation réelle. Néanmoins, la force initiant l’apparition d’une bande de flambement,
notée Fflambement, est retenue comme référence pour les essais de fluage en compression.
3.4.2. Fluage en compression
Les essais de compression combinés sont réalisés en respectant un protocole similaire à
celui utilisé pour les essais de traction combinés. Les éprouvettes sont chargées mécanique-
ment puis exposées au rayonnement. Trois efforts de fluage sont retenus (25, 50 et 75% de
Fflambement) ainsi que 3 densités de flux thermique (30, 40 et 50 kW.m−2). De la même fa-
çon que pour la traction (Figure 3.17), les courbes de fluage sont normalisées pour faciliter
leur comparaison.
3.4.2.1. Réponse macroscopique générale
La réponse mécanique générale du C/PPS lors d’un essai de compression en fluage sous
flux thermique est présentée dans la Figure 3.24. Elle peut être divisée en trois parties, qui
seront qualifiées ici de phase transitoire, permanente et de rupture. Ces phases proviennent
de l’interaction entre des mécanismes thermiques et mécaniques.
La première phase est pilotée par la température. Bien qu’un effort de compression soit
appliqué, l’éprouvette subit dans un premier temps un allongement liée à la dilatation
thermique de la matrice. En effet, les fibres de carbone présentent à ces niveaux de tem-
pérature (T < 300°C) un coefficient de dilatation longitudinale nul, voire négatif (voir
Paragraphe 1.2.2.1). Néanmoins, le matériau perd en même temps une partie de sa rigi-
dité avec l’augmentation de la température, ce qui se traduit par l’entrée en compression
du matériau. La déformation évolue alors à une vitesse relativement rapide et finit par se
stabiliser au moment où l’équilibre thermique est atteint dans le matériau.
Dès lors, les mécanismes de déformation pilotés par la température (dilatation et dégrada-
tion thermique) n’influencent plus la réponse mécanique qui entre dans une phase qu’on
qualifiera de stationnaire, pilotée par des mécanismes dépendant du temps. Du point de vue
mécanique, c’est le fluage du matériau qui intervient. Bien qu’il soit généralement découpé
en trois phases (primaire, secondaire, et tertaire), il semble ici que le fluage primaire soit
de faible amplitude car la déformation atteint un palier rapidement après la fin de l’aug-
mentation de la température. Si la densité de flux thermique est suffisamment élevée, on
peut supposer que la décomposition thermique joue un rôle sur l’évolution de la déforma-
tion. Cette influence de la décomposition reste néanmoins indéterminée car la déformation
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Figure 3.24. – Réponse mécanique macroscopique stratifié C/PPS QI soumis à un essai
de compression combiné
thermo-chimique issue de la pyrolyse peut être aussi une dilatation ou une contraction,
selon le matériau [111].
Figure 3.25. – Influence de la densité de flux thermique sur la réponse en fluage (F fluage
= 0.75 F flambement)
L’évolution de la déformation au cours de cette phase va dépendre de l’interaction entre
ces différents mécanismes et donc des conditions expérimentales (effort de fluage et densité
de flux thermique). Dans tous les cas, la dégradation et la décomposition thermique se
propagent dans l’épaisseur, ce qui se traduit par la formation de porosités, du micro-
flambement, de l’endommagement, et une diminution de la section capable de supporter
l’effort. Lorsque celle-ci est trop petite, le flambement des fibres s’initie sur les bords de
la zone exposée et se propage sur toute la largeur de la plaque sous la forme d’une (ou
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Figure 3.26. – Influence de l’effort de fluage sur la réponse en fluage (q′′r = 50 kW.m−2)
plusieurs) bande(s) de flambement plastique.
Les Figures 3.25 et 3.26 suggèrent que la compétition entre les mécanismes thermiques (dila-
tation et décomposition) et mécaniques (dégradation thermique, fluage, micro-flambement)
entraîne des réponses mécaniques différentes. Afin de mieux appréhender le comportement
du C/PPS, on peut tenter de séparer les effets thermiques et mécaniques en mesurant uni-
quement la déformation d’origine thermique lors d’une exposition à un flux thermique sans
chargement mécanique.
3.4.2.2. Déformations thermiques et facteur d’endommagement
Afin de mesurer les déformations thermiques εth du stratifié, des essais de fluage sous une
force de compression très faible (2% de la force de flambement mesurée à la Figure 3.22) sont
réalisés. Pour un tel niveau d’effort, les déformations d’origine mécanique sont supposées
négligeables par rapport aux déformations thermiques. Les mesures ont été effectuées deux
fois pour chaque flux, puis moyennées (Figure 3.27).
Une fois la déformation thermique εth connue pour les différents flux étudiés, la déformation
mécanique εmec peut être estimée pour un essai de fluage en compression à partir de la
déformation totale ε :
εmec = ε− εth (3.1)
Cette déformation mécanique permet d’évaluer l’endommagement mécanique du matériau.
Différentes approches peuvent être envisagées. Ladeveze et al. ont proposé un facteur d’en-
dommagement d basé sur l’évolution de la rigidité [202] :
d = 1− E
E0
(3.2)
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Figure 3.27. – Évolution de la déformation thermique au cours du temps lors d’un essai
de fluage sous un très faible chargement mécanique
Où E0 et E sont respectivement les modules de rigidité du matériau non endommagé et
endommagé. Pour évaluer E, des essais de charge/décharge sont réalisés. Cette méthode
n’est cependant pas applicable dans le cas d’un essai de fluage, à moins d’utiliser un grand
nombre d’éprouvettes. Comme alternative, on propose d’utiliser le module sécant Esec pour
calculer le facteur d’endommagement :
Esec(t) =
σfluage
εmec(t)
(3.3)
Finalement, l’équation (3.2) appliquée à un essai combiné devient :
d(t) = 1− ε0
εmec(t)
(3.4)
Avec ε0, la déformation élastique induite par le chargement mécanique avant l’exposi-
tion thermique. Initialement développé pour quantifier les quatre principaux mécanismes
d’endommagement (fissuration matricielle, décohésion intra et inter-laminaire, rupture de
fibres), le facteur d’endommagement est ici étendu pour prendre en compte la dégradation
thermique.
L’évolution de d(t) au cours des essais de fluage est présentée Figure 3.28. Le passage entre
la phase transitoire (où la déformation mécanique est pilotée par la dégradation thermique)
et la phase permanente (où le fluage est le mécanisme prépondérant) est identifiable par
la rupture de pente observée entre 100 et 150 secondes (durée qui varie en fonction des
conditions expérimentales). On peut aussi observer différentes évolutions de d(t) durant
la phase permanente (fortement non linéaire ou quasi-linéaire), ce qui suggère différents
mécanismes pilotant la déformation mécanique.
Ainsi, le facteur d’endommagement calculé avec l’Équation (3.4) semble être un bon indi-
cateur pour étudier la réponse d’un matériau soumis à un chargement combiné. Il est donc
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(a) (b)
Figure 3.28. – Évolution du facteur d’endommagement d(t) (a) Influence de la
contrainte (q = 50 kW.m−2) (b) Influence de la densité de flux thermique
(F fluage = 0.75 F flambement)
utilisé dans le paragraphe suivant, avec d’autres indicateurs (décrits Figure 3.29) pour étu-
dier l’influence de l’effort de fluage et de la densité de flux thermique sur le comportement
du matériau soumis à une compression sous flux thermique.
Figure 3.29. – Indicateurs utilisés pour caractériser le comportement lors d’un essai de
compression combiné
3.4.2.3. Analyse des différentes phases de la réponse mécanique
Phase transitoire Au cours de la phase transitoire, la déformation longitudinale totale
de la structure est principalement pilotée par deux mécanismes en compétition : la di-
latation thermique (allongement) et la dégradation thermique des propriétés mécaniques
(compression).
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(a) (b)
(c) (d)
(e) (f)
Figure 3.30. – Évolution des indicateurs caractérisant la réponse en compression fluage
lors de la phase transitoire d’un essai de fluage en compression
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L’indicateur εmax décrit la dilatation thermique maximale mesurée. Sa valeur diminue
lorsque la contrainte de fluage augmente ou lorsque la densité de flux thermique augmente
(Figures 3.30a et 3.30b). Dans le premier cas, cette diminution est liée à l’augmentation
des effets de la dégradation thermique. Dans l’autre cas, cette baisse est liée à la plus faible
dilatation thermique de la structure. Quelles que soient les conditions expérimentales, le
temps nécessaire pour atteindre εmax correspond au temps nécessaire pour atteindre la
fusion en face avant (Figures 3.30c et 3.30d), synonyme d’une diminution importante de la
rigidité longitudinale en compression pour les composites à matrice thermoplastique. Dès
lors, c’est la dégradation thermique qui pilote la déformation de manière prédominante.
S’ensuit alors une augmentation de la déformation de compression à vitesse constante. Le
fait que la vitesse de déformation mécanique (basée sur εméca) soit très proche de la vitesse
de déformation "globale" (basée sur la déformation longitudinale totale) illustre le fait que
les phénomènes dégradation thermique prédomine fortement sur la dilatation thermique
durant la phase transitoire (Figure 3.31). À l’instar de ce qui était observé pour εmax, la
durée de la dégradation thermique ne dépend pas de la contrainte de fluage mais du flux
thermique. En effet, cette dégradation se termine lorsque la température atteint un régime
permanent, soit entre 85 et 140 secondes en fonction de la densité de flux thermique. Par
contre, l’amplitude de la déformation lors de cette phase, (∆ε = εmax − ε1), est fortement
dépendante de la contrainte de fluage (Figure 3.30e). La plus faible influence de la densité
de flux thermique sur ∆ε (Figure 3.30f) résulte de la très faible rigidité résiduelle après
fusion. En outre, la majeure partie du matériau a déjà atteint cette température à la fin
de la phase transitoire pour les 3 densités de flux thermique étudiées.
Figure 3.31. – Vitesses de déformation totale et d’origine mécanique durant la phase
transitoire
Phase stationnaire L’évolution de la déformation totale au cours de la phase stationnaire
est pilotée par des phénomènes visqueux, des mécanismes de rupture locaux et, dans le cas
de densités de flux thermique élevées, des déformations d’origine thermo-chimique.
En comparaison avec la phase transitoire, les vitesses de déformation mécanique ε̇m sont
fortement plus lentes (Figure 3.32). En effet, la rapide augmentation de température du-
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rant la phase stationnaire et la dégradation thermique associée induisent des vitesses de
déformation importantes tandis que la déformation liée au fluage du matériau est associée à
des vitesses de déformations lentes. On observe que pour un flux donné, le rapport entre la
vitesse de déformation pendant la phase transitoire et la phase stationnaire ε̇t/ε̇s diminue
lorsque la contrainte augmente. Il vaut respectivement 20, 15 et 6 3 pour des contraintes de
fluage de 25, 50 et 75% de la contrainte à rupture en compression monotone. À l’inverse,
pour une contrainte de fluage donnée, le rapport ε̇t/ε̇s augmente lorsque le flux diminue (il
varie entre 15 et 20 pour des flux de 30 et 40 kW.m−2).
Figure 3.32. – Vitesses de déformation totale et d’origine mécanique durant la phase
stationnaire
Puisque le mécanisme pilotant la déformation mécanique durant la phase transitoire est le
même pour tous les essais (dégradation thermique), l’évolution du rapport ε̇t/ε̇s pose ques-
tion quant au mécanisme pilotant la déformation mécanique lors de la phase stationnaire.
Le facteur d’endommagement d(t) évolue de façon différente selon les conditions expéri-
mentales. Comme évoqué précédemment, la déformation mécanique résulte d’une combi-
naison des déformations d’origine visqueuse et de celles liées au micro-flambement (piloté
en contrainte). Ainsi, pour un flux donné, si la contrainte de fluage est élevée, le micro-
flambement est le mécanisme de déformation mécanique prédominant. Quand la contrainte
de fluage diminue, les déformations d’origine visqueuse deviennent prépondérantes par
rapport au micro-flambement et entrainent une évolution non linéaire du facteur d’endom-
magement d au cours du temps (Figure 3.28a). Si l’on étudie l’influence du flux thermique
sous une contrainte de fluage élevée, le mécanisme de déformation prédominant est le
micro-flambement quel que soit le flux. La seule conséquence de la diminution de q′′r est
la diminution de l’amplitude des déformations visqueuses, d’où un décalage de d vers des
valeurs plus basses, mais l’évolution de d en fonction du temps reste linéaire (Figure 3.28b).
Cette interprétation semble être confirmée par l’analyse de la réponse macroscopique. Sous
une contrainte de fluage élevée, les courbes de fluage présentent plusieurs décrochements
de la déformation, caractéristiques du micro-flambement, aussi bien pour un flux de 40
que de 30 kW.m−2 (Figure 3.25). À l’inverse, pour une densité de flux thermique élevée
3. Cette dernière valeur doit être considérée avec prudence : étant donné la rupture rapide sous une
contrainte de fluage élevée, cette mesure n’a pu être effectuée que sur une courbe
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(50 kW.m-2), les courbes de fluage pour des contraintes moyennes ou faibles ne présentent
presque aucune chute de déformation (Figure 3.26).
Rupture Quelles que soient les conditions expérimentales, la ruine des stratifiés QI en
compression fluage intervient selon le même mécanisme que celui observé lors de la com-
pression à rupture (Paragraphe 3.4.1) : initiation d’une ou plusieurs bandes de flambement
plastique sur les bords de l’éprouvette lors de la reprise de charge, puis généralisation
du flambement sur toute la largeur de l’éprouvette. Cette généralisation de la bande de
flambement s’opère différemment en fonction des conditions expérimentales.
Examinons dans un premier temps l’influence de la densité de flux thermique, pour un effort
de fluage élevé. Sous un flux de 30 kW.m-2, le matériau est fondu dans toute l’épaisseur,
mais la pyrolyse n’a pas débuté au moment de la rupture car la température n’a pas dépassé
410°C en surface exposée (Figure 3.11). Ainsi, tous les torons longitudinaux vont flamber
de manière uniforme dans l’épaisseur du matériau (Figure 3.33a).
Pour un flux de 40 kW.m-2, la face avant de l’éprouvette a été soumise à une température
suffisante pour que la matrice soit partiellement pyrolysée, mais elle n’est pas encore oxydée.
On observe toutefois un délaminage important entre les 2 premiers plis (pyrolysés) et le
reste du stratifié, initié en haut et en bas de la zone exposée (Figure 3.33b). Ce délaminage
résulte de la croissance des porosités avec la formation des gaz de pyrolyse.
Pour un flux de 50 kW.m-2, le combinaison du micro-flambement et de la pyrolyse fait que la
rupture intervient rapidement, avant l’oxydation du charbon. On retrouve alors une rupture
similaire à celle observée sous 30 kW.m-2 (Figure 3.33c), avec un méta-délaminage et un
délaminage étendu dans les 2 premiers plis résultant de la décomposition de la matrice.
Pour ces 3 conditions expérimentales (contrainte de fluage élevée), la bande de flambement
se propage sans discontinuité sur toute la largeur de l’éprouvette (Figures 3.34a à 3.34f).
Pour des efforts de fluage plus faibles (compris entre 25 et 50% de la force de flambement)
sous un flux thermique de 50 kW.m−2, les durées d’exposition avant rupture sont suffisam-
ment importantes pour permettre une oxydatation complète de la matrice sur une zone
plus ou moins étendue (Figures 3.34g et 3.35a). Dans ces zones, les torons longitudinaux
ne supportent plus du tout la charge mécanique et ne peuvent donc pas flamber pendant
la propagation de la bande de flambement plastique, tandis que les plis inférieurs, qui re-
prennent la charge mécanique, flambent (Figures 3.33d et 3.33e). Les temps d’expositions
plus longs ont pour conséquence une pyrolyse généralisée de la matrice dans l’épaisseur du
stratifié. Du point de vue mécanique, chaque pli se comporte alors de manière individuelle,
ce qui accentue le délaminage et favorise le flambement (plissement aléatoire des plis en
fonction de leur capacité résiduelle à reprendre l’effort de compression).
Ces résultats suggèrent que c’est l’état de dégradation ou de décomposition thermique, et
donc le temps d’exposition avant la rupture (Figure 3.36), qui pilote la généralisation des
bandes de flambement conduisant à la ruine du stratifié.
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(a) 30 kW.m−2 - 0.75 Fflambement - 1234 s
(b) 40 kW.m−2 - 0.75 Fflambement - 806 s
(c) 50 kW.m−2 - 0.75 Fflambement - 100 s
(d) 50 kW.m−2 - 0.50 Fflambement - 756 s
(e) 50 kW.m−2 - 0.25 Fflambement - 1748 s
Figure 3.33. – Coupe transversale au milieu de la zone exposée dans un stratifié C/PPS
QI soumis à un chargement combiné (compression fluage et flux
thermique). Pour chaque éprouvette, la face exposée au flux thermique
est située en haut.
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(a) Figure 3.33a - Face exposée (b) Figure 3.33a - Face arrière
(c) Figure 3.33b - Face exposée (d) Figure 3.33b - Face arrière
(e) Figure 3.33c - Face exposée (f) Figure 3.33c - Face arrière
(g) Figure 3.33d - Face exposée (h) Figure 3.33d - Face arrière
Figure 3.34. – Vue des faces exposées et arrière des éprouvettes présentées dans la
Figure 3.33 (1/2)
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(a) Figure 3.33e - Face exposée (b) Figure 3.33e - Face arrière
Figure 3.35. – Vue des faces exposées et arrière des éprouvettes présentées dans la
Figure 3.33 (2/2)
(a) (b)
Figure 3.36. – Influence des conditions expérimentales sur le temps à rupture en
compresssion fluage de stratifiés C/PPS QI (a) effort de fluage (b) flux
thermique
3.5. Conclusion
Ce chapitre a pour objectif de caractériser le comportement mécanique d’un composite stra-
tifié à matrice PPS et renfort tissé de fibres de carbone soumis à un chargement combiné :
chargement mécanique (traction ou compression) et flux rayonnant. Les densités de flux
thermique étudiées entrainent a minima la fusion de la matrice PPS et la dégradation ther-
mique des propriétés du composite, et peuvent amener jusqu’à la décomposition thermique
complète (oxydation du charbon et des fibres) selon les temps d’exposition considérés. Ce
chargement combiné met en jeu un couplage fort des mécanismes d’origine thermique et mé-
canique. Ce couplage conditionne fortement l’endommagement au sein de la mésostructure
et donc la réponse macroscopique du stratifié.
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Pour une sollicitation en traction, des phénomènes spécifiques liés aux gradients thermiques
sur la surface exposée (localisation de la striction) ou dans l’épaisseur du stratifié (méca-
nismes de ruine différents en face avant et arrière), ont été observés. Contrairement au
fluage en conditions isothermes étudié au Chapitre 2 (limité au cas d’un matériau fondu
mais non décomposé), l’exposition à des flux thermiques induisant des densités surfaciques
suffisamment élevées a permis de mettre en évidence l’influence de l’oxydation sur la ré-
ponse et la ruine du stratifié.
Pour une sollicitation en compression, le comportement mécanique sous chargement com-
biné est caractérisé par 3 phases. La réponse mécanique résulte de l’interaction entre des
phénomènes d’origine thermique et mécanique. La mesure des déformations d’origine ther-
mique permet d’estimer les déformations d’origine mécanique ainsi qu’un facteur d’en-
dommagement. Ce facteur d’endommagement permet quant à lui de quantifier l’évolution
de l’endommagement au cours des différentes phases de la réponse mécanique. À titre
d’exemple, lors d’un essai sous un flux de 50 kW.m-2 et une contrainte de fluage élevée (75%
de la force à rupture), l’endommagement induit par la dégradation thermique représente
3/4 de l’endommagement total avant rupture (Figure 3.37). Ainsi, pour simuler le compor-
tement sous un tel chargement combiné, une attention particulière devrait être accordée
à la loi de dégradation mécanique plutôt qu’à un modèle de pyrolyse. Néanmoins, même
lorsque la pyrolyse n’a pas un rôle majeur sur l’endommagement macroscopique du stratifié
(cas d’une contrainte de fluage élevé), elle s’accompagne tout de même de la formation (i)
d’une couche isolante à la surface du matériau (qui modifie les transferts thermiques) et
(ii) de porosités qui favorisent un endommagement local (via le micro-flambement) et le
délaminage.
(a) (b)
Figure 3.37. – Influence des conditions expérimentales sur le facteur d’endommagement
à la fin de la phase transitoire (d1) et juste avant la rupture (dr) (a)
effort de fluage (b) densité de flux thermique
La modélisation du comportement thermo-mécanique d’un matériau composite soumis à un
chargement couplé nécessite donc de prendre en compte un grand nombre de phénomènes.
Comme cela est abordé dans le prochain chapitre, établir un modèle thermo-mécanique
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complet demande plusieurs étapes, qui s’appuient chacune sur un nombre de paramètres
plus ou moins important. La détermination précise des propriétés du matériau est donc
une condition sine qua non pour parvenir à simuler correctement (du point de vue de la
représentation physique des phénomènes) la réponse du matériau. Atteindre cet objectif
est difficile en raison de la nature hétérogène et anisotrope des matériaux composites. Le
chapitre suivant s’attache donc à proposer une méthode d’identification des propriétés ther-
miques en s’appuyant sur les courbes de températures obtenues lors des essais d’exposition
aux flux rayonnants.
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CHAPITRE 4
SIMULATION NUMÉRIQUE DU COMPORTEMENT
THERMO-MÉCANIQUE SOUS FLUX RADIANT
Ce chapitre porte sur le développement d’outils numériques pour simuler le comportement
thermique et thermo-mécanique d’un stratifié soumis à un flux thermique ou un chargement
combiné. Pour ce type de simulations numériques, la température est le facteur le plus im-
portant car il définit l’état du matériau et ses propriétés. Une attention toute particulière
est donc portée à la détermination de paramètres et de propriétés matériaux permettant
d’alimenter un modèle thermique. Pour cela, une méthode d’identification inverse basée
sur un algorithme génétique est mise en place. Ce type de méthode présente cependant le
risque de phénomènes de compensation, c’est-à-dire que si plusieurs paramètres influencent
dans le même sens la réponse du matériau, il est possible qu’il existe plusieurs jeux de pa-
ramètres équivalents. On se propose de diviser l’étape d’identification des paramètres afin
d’éviter au maximum ces phénomènes, notamment en s’appuyant sur des simulations aux
échelles macroscopiques et mésoscopiques. Une fois les propriétés thermiques des consti-
tuants identifiées, un modèle simplifié permettant de simuler la réponse thermo-mécanique
du stratifié à l’échelle mésocopique (pour T < Td,o) est proposé.
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4.1. Positionnement du problème
Une partie des résultats de ce chapitre a été présentée lors de l’ECCM18 (18th European
Conference on Composite Materials) [203].
4.1. Positionnement du problème
L’étude expérimentale développée dans les deux premiers chapitres avait pour ambition
d’améliorer la compréhension du comportement d’un matériau composite tissé à matrice
thermoplastique soumis à des chargements mécaniques sous des températures entrainant
sa décomposition thermique. À terme, l’objectif est de pouvoir proposer un modèle nu-
mérique permettant de simuler le comportement thermo-mécanique d’un stratifié soumis
à ces chargements combinés. Une telle modélisation nécessite la prise en compte de très
nombreux phénomènes (modification des propriétés physiques et mécaniques, décomposi-
tion thermique, endommagement, etc.) et de conditions aux limites complexes (distribution
hétérogène de la densité de flux thermique à la surface de l’échantillon, convection, rayon-
nement). On peut alors procéder en plusieurs étapes telles que :
(1) Simulation du comportement thermique avant la décomposition thermique
(2) Développement d’un modèle de pyrolyse
(3) Simulation du comportement thermique pendant/après la décomposition thermique
(4) Simulation du comportement thermo-mécanique pour T < Td,o
(5) Simulation du comportement thermo-mécanique pour T > Td,o
Toutes ces étapes n’ont pas pu être réalisées au cours de cette thèse. L’étape (2) a été
partiellement entreprise dans la Section 2.1.3. Celle-ci n’est cependant pas complète car
trop peu de données sur la décomposition sous air ont été obtenues pour développer un
modèle cinétique prenant en compte l’oxydation. Ce chapitre propose une méthodologie
pour réaliser l’étape (1) (et applicable à l’étape (3)). L’étape (4) est elle aussi abordée.
L’étape (5) est du domaine des perspectives.
Pour modéliser le comportement thermique d’un matériau composite, plusieurs échelles
peuvent être considérées. Si l’on cherche à simuler la réponse thermo-mécanique d’une
pièce soumise à un feu, il est nécessaire de prendre en compte sa géométrie complète afin
de lui appliquer les conditions aux limites représentant ses interactions thermiques ou mé-
caniques avec le milieu extérieur. L’approche consiste alors à considérer le matériau comme
un ensemble homogène avec des propriétés orthotropes équivalentes, c’est l’approche ma-
croscopique. En effet, représenter explicitement les constituants sur une pièce de grandes
dimensions peut conduire à un coût de calcul déraisonnable (en terme de temps de calcul
et de ressources matérielles) et n’est pas forcément pertinent. Néanmoins, selon les phéno-
mènes à modéliser, la représentation explicite des constituants dans le modèle géométrique
peut être nécessaire. C’est notamment le cas en mécanique, considérant les différents mé-
canismes qui mènent à la ruine des stratifiés soumis à des chargements combinés (voir
Chapitre 3). Pour simplifier les simulations, on considère généralement les torons comme
homogènes, ce qui évite de représenter les milliers de fibres qui les composent. On peut
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alors parler de simulations à l’échelle mésoscopique 1.
À moyen terme, puisque la volonté est de modéliser la réponse thermo-mécanique, il est in-
dispensable d’identifier d’abord les propriétés thermiques de chacun des constituants. Pour
cela, une approche combinant échelle macroscopique et échelle mésoscopique est proposée
dans ce chapitre.
4.2. Méthode d’identification des propriétés thermiques
Les simulations numériques ont été réalisées avec le logiciel Z-set, un code de calcul par
éléments finis développé par l’Ecole des Mines ParisTech, l’ONERA et NW Numerics.
4.2.1. Modèle thermique
Les échanges thermiques au sein du matériau sont modélisés à partir de l’équation de la
chaleur, en considérant les capacités thermiques apparentes de chaque constituant (matrice
ou toron). Pour la matrice, elle peut être exprimée ainsi :
ρm(T )cpm(T )
∂T
∂t
= λm(T )∇2T (4.1)
Dans le cas du toron, la prise en compte de l’anisotropie donne :
ρt(T )cpt(T )
∂T
∂t
= ∇
(
λt(T )∇T
)
(4.2)
Avec λ le tenseur de conductivité exprimé dans le repère local de l’élément :
λt(T ) =
λaxt (T ) 0 00 λrt (T ) 0
0 0 λrt (T )
 (4.3)
Toutes les simulations sont réalisées avec des conditions aux limites communes, représentant
les échanges par convection et par rayonnement ainsi que la densité de flux émanant de la
source de chaleur.
Le flux thermique absorbé à la surface du matériau correspond au produit du flux thermique
incident q′′i provenant du rayonnement de la résistance (mesuré expérimentalement) par le
coefficient d’absorptivité α du matériau composite 2 :
q′′a = αq′′i (4.4)
Le rayonnement du matériau est modélisé à l’aide d’une loi de Stefan-Boltzmann :
1. À l’échelle microsopique, un des constituants élémentaires du matériau est la fibre et non le toron
2. Voir Paragraphe 1.2.2.1
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q′′r = εσ(T 4 − T 4ext) (4.5)
où ε est l’émissivité du matériau composite considéré comme homogène et σ = 5.670
W.m-2.K-4, la constante de Stefan-Boltzmann. L’absorptivité α et l’émissivité ε sont sup-
posées égales (hypothèse du corps gris).
Enfin la densité de flux échangée par convection avec le milieu extérieur est modélisée grâce
une loi de Newton :
q′′conv = h(T − Text) (4.6)
Où h correspond au coefficient de transfert thermique par convection.
Comme l’illustrent les équations (4.1) à (4.6), le nombre de paramètres intervenant dans la
modélisation de la réponse thermique d’un matériau composite soumis à un flux rayonnant
peut être relativement important. Il dépend toutefois des hypothèses faites sur l’évolution
des propriétés avec la température. Pour cette étude, le cadre d’hypothèses suivant est
posé :
(1) Les masses volumiques des constituants sont indépendantes de la température, tout
comme l’émissivité et le coefficient de convection.
(2) La conductivité axiale des torons λaxt évolue de façon linéaire entre la température
ambiante T0 et la température de décomposition Td,o.
(3) La conductivité thermique radiale des torons λradt et de la matrice λm évolue de façon
linéaire par morceaux entre T0 et Tg, entre Tg et Tf et entre Tf et Td,o.
Les lois d’évolution de la conductivité thermique en fonction de la température s’écrivent
sous la forme suivante (exemple pour λrt entre T0 et Tg) :
λrt (T ) = λrt (T0) + art (Tg)(Tg − T ) (4.7)
Dans ce cadre, les paramètres à déterminer pour simuler la réponse thermique pour T < Td,o
sont résumés dans le Tableau 4.1.
Table 4.1. – Paramètres nécessaires à la simulation thermique
Propriétés Toron Matrice
Conductivité thermique (à T0) λaxt (T0) - λrt (T0) λm(T0)
Coefficient d’évolution de λaxt (T0 → Td,o) aaxt (Td,o)
Coefficient d’évolution de λ (To → Tg) art (Tg) am(Tg)
Coefficient d’évolution de λ (Tg → Tf ) art (Tf ) am(Tf )
Coefficient d’évolution de λ (Tf → Td,o) art (Td,o) am(Td,o)
Capacité thermique massique cpt(T ) cpm(T )
Masse volumique ρt ρm
Emissivité ε
Coefficient de convection h
Pour le matériau étudié, les paramètres suivants sont déjà connus :
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• cpt(T ) et cpm(T ) (Figure 2.20),
• λm(T0) = 0, 241W.m-1.K-1 (Tableau 2.5),
• ε = 0, 9 (Section 3.2),
• ρm = 1, 35g.cm-3 et ρt = 1.68g.cm-3 (données fournisseurs).
Il reste alors 10 paramètres à déterminer pour modéliser la réponse thermique d’un stratifié
C/PPS soumis à un flux rayonnant :
[λaxt (T0), aaxt (Td,o), λrt (T0), art (Tg), art (Tf ), art (Td,o), am(Tg), am(Tf ), am(Td,o), h]
4.2.2. Les algorithmes génétiques
Pour déterminer ces paramètres, on utilise une méthode d’identification inverse inspirée des
travaux de Lautenberger et al. [179]. Elle se base sur un algorithme génétique afin de trouver
le jeu de paramètres p qui permet d’obtenir l’écart le plus faible entre la réponse thermique
simulée et la réponse expérimentale de référence (présentée dans le Paragraphe 4.2.3). Ce
processus, basé sur la théorie de l’évolution de Darwin, s’opère en plusieurs étapes, décrites
Figure 4.1.
Figure 4.1. – Principe de l’algorithme génétique (adapté de [204])
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L’algorithme commence par générer un groupe de jeux de paramètres à tester, qui com-
posent la population initiale. Ces jeux de paramètres sont qualifiés de chromosomes. Chaque
paramètre d’un chromosome (c’est-à-dire une propriété identifiée) est qualifié de gène. La
génération des chromosomes est réalisée en respectant des intervalles (définis par l’utilisa-
teur) dans lesquels doit se situer chaque gène. La définition de ces intervalles est particu-
lièrement importante car le temps nécessaire à l’algorithme pour converger vers sa solution
finale en dépend. Plus l’intervalle est large, plus l’espace des paramètres à explorer est
grand.
Ces jeux de paramètres sont utilisés pour simuler la réponse thermique du matériau dans
des conditions représentatives d’une expérience au cours de laquelle la température a été
mesurée en différents points. La justesse de chaque chromosome (c’est-à-dire sa capacité
à reproduire les données expérimentales) est évaluée au travers d’une fonction sélective.
Dans notre cas, la température simulée Tsim est comparée à la température expérimentale
Texp en n points de l’espace. La fonction sélective fj(p) est calculée en chacun de ces points
(noté j) selon l’expression suivante :
fj(p) =
1
2(tf − ti)
∫ tf
ti
[Texp(p, t)− Tsim(p, t)]2 dt (4.8)
Avec ti et tf , les temps initiaux et finaux de la comparaison. Chaque individu est finalement
caractérisé par une fonction sélective globale F (p) qui est la somme des n fonctions sélectives
associées à chaque point multipliées par leurs poids wj respectifs :
F (p) =
n∑
j=0
wjfj(p) (4.9)
Une fois la population initiale évaluée, l’algorithme génétique procède à plusieurs opérations
afin de créer de nouveaux chromosomes pour optimiser la valeur de la fonction sélective.
La sélection consiste à choisir deux individus au sein de la population qui vont servir
à former un nouveau chromosome. Pour cela, les individus sont classés en fonction de la
valeur de F (p) qui leur est associée. La probabilité d’être sélectionné est une fonction de
la position dans le classement.
Ces deux chromosomes subissent alors un croisement et échangent certains de leurs gènes,
créant ainsi un chromosome enfant présentant des paramètres issus des 2 jeux de pa-
ramètres. Cette opération permet donc par la suite d’obtenir des données sur l’interdé-
pendance des paramètres. Cependant, cette étape de croisement n’est pas suffisante pour
optimiser la fonction sélective. En effet, le croisement seul impliquerait de ne tester que
des chromosomes qui seraient composés des gènes issus de la population initiale et tendrait
donc vers une solution proche de la meilleure solution de la population initiale. Ainsi, des
mutations peuvent intervenir sur des gènes durant la génération du chromosome enfant.
Afin d’éviter que chaque gène du chromosome enfant ne soit égal à un des gènes des pa-
rents, la mutation crée de nouveaux gènes issus de la combinaison linéaire des deux gènes
des parents.
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La justesse du chromosome enfant est ensuite évaluée au travers d’une nouvelle simulation.
Si le critère d’arrêt est respecté, l’algorithme est stoppé. Sinon, le chromosome enfant
remplace le chromosome classé dernier lors de l’étape de sélection et l’algorithme est répété
jusqu’à ce que le critère d’arrêt soit atteint (nombre de calculs ou valeur de la fonction
sélective).
4.2.3. Application
Cette méthode a été appliquée aux mesures de température réalisées sur les plaques de
compression soumises à des flux de 30, 40 et 50 kW.m-2 afin de déterminer les propriétés
du C/PPS (Figures 3.11 et 3.12).
L’expérience simulée au cours du processus d’identification est résumée en Figure 4.2.
L’éprouvette est mise en place dans le montage anti-flambement Boeing (Figure 3.3b)
et exposée au flux rayonnant de la résistance. La densité de flux thermique (qui sert de
conditions aux limites pour la surface exposée) a été mesurée dans les mêmes conditions
(Figure 3.7). Pendant l’essai, la température du matériau est mesurée en face avant à l’aide
d’un thermocouple et en face arrière à l’aide d’une caméra thermique.
L’identification se fait sur les 230 premières secondes de l’essai. Cette durée a été choisie
comme compromis entre la nécessité de simuler correctement à la fois la montée en tempé-
rature (au cours de laquelle s’opère la dégradation thermique) et la température d’équilibre
(dont dépendent notamment la vitesse de décomposition isotherme et la déformation liée
au fluage).
Figure 4.2. – Expérience simulée pour l’identification des propriétés du C/PPS
4.2.3.1. Échelle macroscopique
Tel qu’évoqué dans l’introduction, l’identification est réalisée à plusieurs échelles. La pre-
mière étape consiste à déterminer le coefficient de convection h qui intervient dans les
échanges de chaleur entre la plaque et l’air en face arrière. Elle est menée à l’échelle ma-
croscopique sur un modèle géométrique représentant toute la plaque stratifiée. Le choix
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de l’échelle d’analyse est justifié par la nature du paramètre. Ce dernier est phénoméno-
logique et traduit un comportement macroscopique, sa détermination nécessite donc des
informations à la plus grande échelle possible.
On suppose le matériau homogène et orthotrope 3. Pour déterminer h le plus précisément
possible, il est utile de minimiser le nombre de paramètres qui influent sur la température en
face arrière de la plaque. On considère donc pour cette étape de l’identification une évolution
linéaire de la conductivité thermique dans la direction de l’épaisseur. En considérant le
modèle thermique décrit précédemment, 8 paramètres sont alors nécessaires pour simuler
la réponse thermique à l’échelle macroscopique, donc 4 sont inconnus (Tableau 4.4).
Table 4.2. – Paramètres nécessaires à la simulation thermique à l’échelle macroscopique
Propriétés Valeur
Conductivité thermique dans le plan du stratifié (à T0) λpc(T0)
Coefficient d’évolution de λpc (T0 → Td,o) apc(Td,o)
Conductivité thermique dans la direction de l’épaisseur (à T0) λzc(T0) 0,49
Coefficient d’évolution de λzc (T0 → Td,o) azc(Td,o)
Capacité thermique massique cpc(T ) Figure 2.20
Masse volumique ρc 1,55
Emissivité ε 0,90
Coefficient de convection h
Parmi ces 4 paramètres, seuls deux d’entre eux influencent la température en face arrière
(limitant ainsi les effets de compensation) : h et λzc(Td,o). Ce faible nombre de paramètres
est à souligner. Notons par ailleurs que h, plutôt que d’être utilisée comme variable d’ajus-
tement du processus d’identification comme dans de nombreuses études, est ici identifié
objectivement à partir de mesures expérimentales.
Afin d’obtenir les propriétés les plus proches de la réalité, il convient d’appliquer des
conditions aux limites représentatives de l’expérience simulée. Ainsi, afin de modéliser les
échanges thermiques avec le montage anti-flambement, la température de ce dernier est
mesurée au cours du temps sur les 4 faces en contact avec l’échantillon (Figure 4.3) et
appliquée comme conditions aux limites sur les bords de la plaque.
4.2.3.2. Échelle mésoscopique
Pour déterminer les propriétés des constituants, il est ensuite nécessaire d’utiliser un modèle
géométrique représentant explicitement les constituants. La suite de l’identification est
donc menée sur un modèle géométrique représentant un quart de Volume Élémentaire
Représentatif (VER) (ce modèle est présenté en détails dans le Paragraphe 4.2.4). La faible
taille du modèle géométrique pourrait être problématique s’il était utilisé pour simuler une
réponse mécanique. Ici, puisque les fractions volumiques des constituants sont respectées
3. Puisque le stratifié étudié est équilibré (autant de torons orientés à 0° qu’à 90° et à +45° qu’à -45°),
on supposera que la conductivité thermique homogénéisé du matériau est la même dans les deux directions
d’orthotropie dans le plan du stratifié
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Figure 4.3. – Évolution de la température du montage anti-flambement (Inf. : plaque
inférieure, Lat. : couteaux latéraux, Sup. : plaque supérieure)
dans chaque pli, on s’attend à observer une réponse thermique proche de celle d’un VER
entier. Cette hypothèse sera vérifiée lors de l’analyse des résultats.
Le processus d’identification à l’échelle de la mésostructure vise à identifier 3 coefficients
de conductivité thermique et leur évolution avec la température :
• Du toron, dans sa direction axiale λaxt (T ),
• Du toron, dans sa direction radiale λrt (T ),
• De la matrice λm(T ).
λaxt (T ) peut être identifié par des simulations mettant en jeu un gradient thermique dans
le plan du stratifié, tandis que λrt (T ) nécessite des données sur le gradient thermique dans
l’épaisseur. Leur détermination se fera donc de façon séparée.
Puisque le gradient thermique dans le plan du stratifié est faible à l’échelle du volume
élémentaire (et que seule des données expérimentales en face arrière sont disponibles),
la conductivité axiale des torons à température ambiante est déterminée à l’aide d’un
modèle d’homogénéisation (les propriétés des constituants du toron - fibres et matrice -
sont connues à température ambiante) plutôt que par une méthode d’identification inverse.
Pour son évolution avec la température, on s’appuiera sur les paramètres identifiés à l’échelle
macroscopique (détails dans le Paragraphe 4.3.2.1).
Puisque la conductivité de la matrice n’a que peu d’influence sur la conductivité axiale
du composite, elle ne peut être identifiée qu’avec la conductivité radiale des torons. Ces
coefficients sont identifiés ensemble grâce à des simulations sur un volume élementaire
(Figure 4.7).
Comme indiqué précédemment, une des problématiques majeures des méthodes d’identifi-
cation est l’existence de phénomènes de compensation. Si deux paramètres affectent dans le
même sens la réponse thermique, alors le processus d’identification peut mener à plusieurs
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solutions équivalentes. L’identification étant réalisée sur les températures en face avant et
en face arrière, les propriétés décrivant les transferts thermiques dans l’épaisseur (λm, λrt
à température ambiante et leurs coefficients d’évolution) sont susceptibles de présenter un
phénomène de compensation.
Connaissant le coefficient de conductivité thermique de la matrice et du composite dans
la direction de l’épaisseur à température ambiante, il est possible de déterminer de façon
séparée le coefficient de conductivité thermique radial des torons à température ambiante
par une homogénéisation inverse numérique. Il suffit pour cela de simuler l’application d’un
gradient thermique ∆T = T2−T1 dans l’épaisseur du stratifié et d’identifier la conductivité
radiale des torons entrainant un flux de conduction égal au flux de conduction issu de la
solution analytique (la méthode est décrite en détail dans le Paragraphe 4.3.2.2).
Pour déterminer les paramètres restants, on applique la méthode décrite au Paragraphe 4.2.2,
en considérant un volume élémentaire situé au centre de la plaque. En face avant, la condi-
tion aux limites appliquée est un flux thermique de densité homogène (hypothèse valable
étant donnée la taille du volume élémentaire). En face arrière, la convection est caractérisée
par le coefficient de convection h identifié à l’échelle macroscopique. Le volume élémentaire
étant situé au centre du matériau, il est aussi nécessaire d’appliquer sur ses faces latérales
des conditions aux limites qui permettent de reproduire ces échanges thermiques avec le
matériau qui l’entoure. Puisqu’aucune valeur expérimentale sur la température dans l’épais-
seur du stratifié n’est disponible, il est nécessaire de s’appuyer sur les résultats issus des
simulations à l’échelle macroscopique. La solution retenue consiste à extraire sur la plaque
entière, aux positions correspondantes aux faces latérales du volume élémentaire, les flux
thermiques normaux qui permettent de traduire les échanges thermiques avec le matériau
environnant.
Un résumé des différentes étapes du processus d’identification est présenté Figure 4.4.
4.2.4. Modèle géométrique et maillage
Le comportement du stratifié composite a été simulé à deux échelles différentes : macro-
scopique et mésoscopique.
À l’échelle macroscopique, la plaque entière est représentée. Le modèle géométrique est des-
siné avec le module de Z-set correspondant. Le mailleur de Z-set, permettant de réaliser un
maillage réglé, est utilisé. (Figure 4.5). Les éléments finis sont des éléments hexahédriques
de degré 1 (8 noeuds, 8 points d’intégrations, fonction d’interpolation linéaire).
L’identification des propriétés à l’échelle mésoscopique est réalisée sur un volume élémen-
taire représentant un quart de Volume Élémentaire Représentatif (VER) (dont les dimen-
sions sont 7,4 x 7,4 x 2,2 mm3). Ce volume élémentaire est choisi de façon à présenter le
même taux volumique de fibre et de matrice que le VER (soit 50%). Le modèle mésoscopique
est construit à l’aide du logiciel Texgen développé par l’Université de Nottingham [205]. Ce
logiciel permet de concevoir tout type de mésostructure en contrôlant de nombreux para-
mètres : tissage, stratification, dimensions et espacement des torons, épaisseur des plis, etc.
Les paramètres utilisés pour modéliser le VER du stratifié quasi-isotrope ont été déterminés
par Daggumati et al. sur le même matériau (Tableau 4.3).
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Figure 4.4. – Résumé des différentes étapes de la méthode d’identification
Figure 4.5. – Modèle géométrique à l’échelle macroscopique
Suite à la modélisation de la structure, il est possible d’exporter la géométrie sous un format
neutre (.step ou .igs) pour la mailler dans un logiciel dédié, ou d’utiliser le mailleur intégré
de Texgen, compatible avec différents logiciels de simulation dont Abaqus. La seconde
option a été choisie. Le maillage obtenu se compose de 3 fichiers :
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Figure 4.6. – Volume Élémentaire Représentatif (Texgen). Le cube noir représente la
zone d’extraction du quart de VER utilisé pour l’identification des
propriétés thermiques
Table 4.3. – Dimensions du VER [206]
Paramètre Taille (mm)
Longueur/largeur du VER 7,4
Epaisseur du pli 0,312
Largeur d’un toron 1,31
Epaisseur d’un toron 0,162
Espacement entre toron 1,46
• Fichier .inp : Contient différentes listes : les coordonnées des nœuds, les nœuds dans
chaque élément, les nœuds dans chaque nset 4 et les éléments dans chaque elset 5.
• Fichier .ori : Contient les vecteurs d’orientation de chaque élément.
• Fichier .eld : Contient des informations sur les éléments appartenant aux torons
(numéro du toron, distance par rapport à la surface du toron, etc.
Le fichier .inp est transformé à l’aide d’un script en un fichier maillage pouvant être utilisé
dans Z-set (Figure 4.7).
Le fichier .ori contient, pour chaque élément appartenant aux torons, un vecteur qui définit
la direction de la fibre :
~e′1 = (x, y, z); (4.10)
Ces vecteurs sont exprimés dans le repère global du stratifié (O, x, y, z), assimilé à un repère
de référence (Figure 4.8a). Les deux premières coordonnées de ~e′1 décrivent l’angle Ψ entre
le repère local associé au toron (O, e1, e2, e3) et le repère global (Figure 4.8b). La troisième
coordonnée décrit l’angle d’ondulation, soit l’angle θ entre le repère local associé à l’élément
(O, e′1, e′2, e′3) et le repère local associé au toron (Figure 4.8c).
4. Node set : groupe de nœuds, sur lesquels sont généralement appliquées les conditions aux limites.
5. Element set : groupes d’éléments auxquels sont appliquées des propriétés matériaux.
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Figure 4.7. – Maillage du modèle géométrique utilisé pour l’identification à l’échelle
mésoscopique
(a)
(b)
(c)
Figure 4.8. – (a) Repère global (b) Repère local associé au toron (c) Repère local
associé à l’élément
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Pour identifier les propriétés des torons, un même fichier matériau contenant leur propriétés
définies dans le repère local est utilisé (soit les mêmes propriétés pour tous les éléments
appartenant aux torons). Il contient en particulier par exemple le tenseur de conductivité
du toron exprimé dans le repère local de l’élément :
λt(T ) =
λaxt (T ) 0 00 λrt (T ) 0
0 0 λrt (T )

Ce fichier est modifié par l’algorithme génétique avant chaque simulation, qui le complète
avec de nouvelles propriétés. Les angles Ψ et θ sont ensuite utilisés par Z-set pour transposer
les propriétés dans le repère global.
4.3. Identification des propriétés thermiques
4.3.1. Échelle macroscopique
L’identification des propriétés homogènes orthotropes est réalisée sur la plaque décrite en
Figure 4.5. Elle est basée dans un premier temps sur les températures mesurées lors d’une
exposition à 30 kW.m-2.
Pour l’identification, un point de comparaison en face avant (mesure réalisée avec un ther-
mocouple) et 30 points en face arrière (caméra thermique) sont retenus. Étant donné que
la caméra thermique a un seuil de détection de 80°C, les points de comparaison choisis en
face arrière sont majoritairement positionnés dans la zone exposée (Figure 4.9 6), où la tem-
pérature est suffisamment élevée pour être mesurée dès t = 10s (le premier pas de calcul).
Puisque les paramètres identifiés ne peuvent être proches de la réalité que s’ils permettent
de simuler correctement le gradient de température entre la face exposée et la face arrière,
il est nécessaire de donner un poids particulier à la fonction sélective en face avant. En effet
cette dernière ne pèserait sinon que pour 1/31 dans la fonction sélective globale (somme
des fonctions sélectives calculées sur le point en face avant et les 30 points en face arrière,
voir Équation (4.9)) et risquerait donc d’être simulée de façon approximative (l’algorithme
cherchant alors majoritairement à diminuer les fonctions sélectives en face arrière). Ainsi,
un poids de 30 est affecté à la fonction sélective calculée sur le point en face avant. L’ana-
lyse de l’effet de ce choix de poids sur les paramètres identifiés n’a pas pu être être réalisée
dans le cadre de cette thèse.
La validité des paramètres identifiés à 30 kW.m-2 peut être évaluée en simulant la réponse
thermique d’une plaque exposée à un flux de 40 et 50 kW.m-2 (jusqu’à T = Td,o seulement).
On peut également estimer que, plus le nombre de configurations expérimentales utilisées
pour l’identification est élevé, plus les paramètres identifiés seront proches de la réalité.
Ainsi, une autre identification est réalisée en se basant sur les températures mesurées pour
des flux de 30, 40 et 50 kW.m-2.
6. Sur une moitié seulement car la réponse thermique est symétrique par rapport à l’axe Oy
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Figure 4.9. – Points de la face arrière de la plaque utilisés pour l’identification à l’échelle
macroscopique
Les deux jeux de paramètres obtenus sont résumés dans le Tableau 4.4. Pour la seconde
identification, au lieu de considérer une évolution linéaire entre T0 et Td,o, on suppose une
évolution linéaire entre T0 et Tg, entre Tg et Tf et entre Tf et Td,o (différente à chaque fois).
Ces différentes évolutions seront discutées avec les conductivités identifiées à l’échelle méso-
scopique dans le Paragraphe 4.3.3. On s’intéresse ici à la valeur de h dont la détermination
est l’objectif principal de cette partie.
Table 4.4. – Paramètres identifiés à l’échelle macroscopique
Propriété Identification 1 flux Identification 3 flux
λpc(T0) (W.m-1.K-1) 10,5 10,7
apc(Td,o) (W.m-1.K-2) 2,1.10-2 1,4.10-2
azc(Tg) (W.m-1.K-2) - 4,8.10-4
azc(Tf ) (W.m-1.K-2) - -1,2.10-3
azc(Td,o) (W.m-1.K-2) -3.2.10-4 -9,9.10-4
h (W.m-2.K-1) 2,7 2,8
La valeur de h identifiée est très proche dans les deux cas considérés. La détermination
expérimentale h ou son calcul à partir d’une expression analytique ou d’un calcul numé-
rique sont particulièrement complexes. Pour discuter cette valeur, on peut utiliser comme
points de comparaison d’autres valeurs de h déterminées par identification inverse dans la
littérature sur le comportement au feu des matériaux composites. Cain et al. ont identifié
un coefficient de convection variant entre 8 et 12 W.m-2.K-1 [184], tandis que Biasi et al.
considèrent un coefficient de convection de 5 W.m-2.K-1 pour leurs simulations [28]. Le
fait que la valeur identifiée soit plus faible que dans la littérature peut être lié à l’utilisa-
tion du montage anti-flambement qui peut limiter fortement les échanges thermiques par
convection avec l’extérieur.
Les champs de températures simulés et expérimentaux sont comparés dans la Figure 4.10.
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Afin de tester la validité des propriétés matériaux identifiées, la moyenne des écarts entre les
températures expérimentales et numériques est calculée pour l’ensemble des points ayant
servi à l’identification (Tableau 4.5).
(a) t = 30s (Exp.) (b) t = 90s (Exp.) (c) t = 180s (Exp.)
(d) t = 30s (Simu.) (e) t = 90s (Simu.) (f) t = 180s (Simu.)
Figure 4.10. – Champs de températures en face arrière. Valeurs expérimentales et
numériques (paramètres utilisés issus de l’identification à 30 kW.m-2)
Étant donné le faible écart entre les deux jeux de paramètres identifiés, les écarts de tem-
pérature sont du même ordre de grandeur dans les 2 cas. Les plus faibles écarts observés en
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Table 4.5. – Écart moyen de température entre simulation et expérience avec les
paramètres identifiés à l’échelle macroscopique
Face avant Face arrière (± écart-type)
Identification 1 flux
30 kW.m-2 1 20 ± 8
40 kW.m-2 7 22 ± 9
50 kW.m-2 6 23 ± 5
Identification 3 flux
30 kW.m-2 4 19 ± 8
40 kW.m-2 5 21 ± 9
50 kW.m-2 3 22 ± 6
face avant sont liés au poids accordé à la fonction sélective calculée au point d’identification
en face avant. L’identification simultanée sur 3 flux entraîne moins de dispersion sur les
écarts en face avant pour les 3 flux.
Comme l’identification sur 3 flux s’appuie sur plus de données expérimentales, et les écarts
de températures avec les valeurs expérimentales étant légèrement plus faibles, la valeur de
h = 2, 8 W.m-2.K-1 (issue du second jeu de paramètres) est retenue pour l’identification à
l’échelle mésoscopique.
4.3.2. Échelle mésoscopique
Ainsi qu’évoqué dans le Paragraphe 4.2.3, l’identification à l’échelle mésoscopique se déroule
en 3 étapes :
• Identification des propriétés de conduction axiale des torons,
• Identification du coefficient de conductivité radiale des torons à T0,
• Identification des autres coefficients de conductivité thermique.
4.3.2.1. Identification λaxt (T )
Puisque la conduction thermique axiale d’un toron est pilotée par la conductivité axiale
des fibres élémentaires de carbone (104,5 W.m-1.°C-1 [207]), elle peut être estimée à partir
d’une loi des mélanges linéaire appliquée aux deux constituants du toron :
λaxt (T0) = Vfλaxf (T0) + Vmλm(T0) ≈ Vfλaxf (T0) (4.11)
En considérant que les torons présentent une fraction volumique de fibres Vf de 83,3%
(valeur calculée à partir du logiciel Texgen), l’expression (4.11) donne λaxt (T0) = 87, 0
W.m-1.K-1.
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En reprenant une hypothèse souvent admise dans la littérature qui stipule que la conducti-
vité thermique dans une direction d’orthotropie dans le plan du stratifié dépend principa-
lement de la conductivité thermique des fibres dans cette direction (hypothèse acceptable
dans le cas des fibres de carbone qui possèdent une conductivité thermique axiale très
élevée par rapports aux matrices polymères), on peut estimer que l’augmentation de la
conductivité thermique dans le plan du stratifié est uniquement liée à l’augmentation de la
conductivité axiale du toron. Dès lors, on propose de poser :
art = apc
λrt (T0)
λpc(T0)
(4.12)
En considérant les paramètres issus de l’identification macroscopique, on trouve art = 0, 114
W.m-1.K-2.
4.3.2.2. Identification de λrt (T0)
Figure 4.11. – Problème simulé pour l’identification de λrt (T0)
Afin d’identifier λrt (T0), considérons le problème thermique décrit Figure 4.11. Les tem-
pératures T1 et T2 (avec T2 > T1) sont respectivement appliquées sur les faces supérieure
et inférieure d’un volume présentant un coefficient de conductivité thermique λzc dans la
direction Oz. Un flux thermique s’établit alors de la face chaude vers la face froide. Lorsque
le régime permanent est atteint, le flux thermique moyen dans l’épaisseur qzc moyen peut être
exprimé grâce à la loi de Fourier :
qzcmoyen = −λ
z
c(T2 − T1) (4.13)
Si on applique ce problème au stratifié C/PPS quasi-isotrope, dont le coefficient de conduc-
tivité macroscopique dans l’épaisseur a été mesuré expérimentalement (Tableau 2.5), et en
considérant T1 = 20°C et T2 = 21°C, on obtient qzc moyen = 0,492 W.m-1.
Puisque λm(T0) a aussi été mesurée expérimentalement (Tableau 2.5), on peut déterminer
λrt (T0) en utilisant un procédé d’identification qui simule le problème décrit Figure 4.11
sur le volume élémentaire de stratifié. λrt (T0) est modifié par l’algorithme d’identification
jusqu’à ce que le flux thermique moyen dans l’épaisseur soit égal à celui calculé par l’équa-
tion (4.13).
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Cette homogénéisation inverse est illustrée dans la Figure 4.12. La flux qz est moyenné
sur tout le volume élémentaire (Figure 4.12a). La valeur de conductivité radiale des torons
finalement identifiée avec cette technique est λrt (T0)=1,11 W.m-1.K-1.
(a)
(b)
Figure 4.12. – (a) Champ de flux thermique qz (en W.mm-1) (b) Évolution de la
fonction sélective avec λrt (T0)
Afin de discuter cette valeur, on peut l’utiliser pour calculer une valeur théorique de la
conductivité λzc(T0) et la comparer avec la valeur expérimentale (0,492 W.m-1.K-1). Dans
les approches classiques d’homogénéisation, les bornes de Voigt (modèle parallèle, Équa-
tion (4.14)) et Reuss (modèle série, Équation (4.15)) permettent de définir un intervalle
dans lequel se situe la propriété homogénéisée P à partir des propriétés Pi de ses n consti-
tuants et de leur fractions volumiques φi.
P =
n∑
i=0
φiPi (4.14)
1
P
=
n∑
i=0
φi
Pi
(4.15)
En considérant la valeur de λrt (T0) identifiée, les bornes de Voigt et Reuss valent respec-
tivement 0,45 et 0,76 W.m-1.K-1. L’intervalle contient bien la valeur expérimentale de λzc
à température ambiante, qui est très proche de la borne inférieure. Cette proximité peut
s’expliquer du fait que la conduction de la chaleur dans la direction verticale s’effectue al-
ternativement dans un toron et dans la matrice et s’apparente dès lors plus à un un modèle
en série qu’un modèle en parallèle (qui représenterait quant à lui plutôt une conduction de
la chaleur parallèlement dans la matrice et les torons).
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4.3.2.3. Identification des autres coefficients de conductivité thermique
De la même façon qu’à l’échelle macroscopique, l’identification des propriétés matériaux
est réalisée de deux façons : en s’appuyant uniquement sur les températures mesurées lors
d’une exposition à 30 kW.m-2 ou simultanément pour les 3 flux thermiques. Les paramètres
obtenus avec ces deux identifications sont présentés dans le Tableau 4.6.
Table 4.6. – Paramètres identifiés à l’échelle mésoscopique
Paramètres Identification 1 flux Identification 3 flux
am(Tg) (W.m-1.K-2) 1,2.10-3 9,9.10-4
am(Tf ) (W.m-1.K-2) -1,2.10-3 -1.3.10-3
am(Td,o) (W.m-1.K-2) -4,1.10-4 -2,2.10-4
art (Tg) (W.m-1.K-2) 2,2.10-3 8,7.10-4
art (Tf ) (W.m-1.K-2) -1,6.10-3 -1,9.10-3
art (Td,o) (W.m-1.K-2) -2,0.10-3 -1,6.10-2
Ces paramètres sont utilisés afin de simuler la réponse thermique du volume élémentaire
supposé au centre de la plaque (Figure 4.13). Malgré la prise en compte d’une modification
de la conductivité thermique lors de la fusion, le modèle ne permet pas de reproduire le
ralentissement de l’évolution de la température lié à la fusion. Bien que les valeurs des
coefficients identifiés puissent être discutées, ces écarts semblent plutôt liés à des erreurs
sur les capacités thermiques apparentes des constituants. On peut notamment mettre en
cause l’utilisation d’une loi des mélanges linéaire inverse pour estimer la capacité thermique
apparente (et donc indirectement l’enthalpie de fusion) du toron, sachant que la présence
de fibre peut avoir une influence sur la fusion de la matrice.
Comme à l’échelle macroscopique, la moyenne des écarts entre les courbes expérimentales
et numériques est calculée afin de discuter la validité des paramètres 7 (Tableau 4.7). Ces
valeurs doivent être considérées avec précaution car la moyenne est calculée sur un nombre
différent de points pour chaque flux (23 à 30 kW.m-2, 10 à 40 kW.m-2 et 7 à 50 kW.m-2).
Table 4.7. – Écart moyen de température entre simulation et expérience (± écart-type)
avec les paramètres identifiés à l’échelle mésoscopique
Face avant Face arrière
Identification 1 flux
30 kW.m-2 19 ± 6 18 ± 6
40 kW.m-2 26 ± 16 15 ± 9
50 kW.m-2 17 ± 16 18 ± 11
Identification 3 flux
30 kW.m-2 23 ± 6 15 ± 7
40 kW.m-2 22 ± 13 16 ± 8
50 kW.m-2 17 ± 12 22 ± 10
7. Pour 50 kW.m-2, le point expérimental à t = 5 s est omis car aberrant
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(a) 30 kW.m-2
(b) 40 et 50 kW.m-2
Figure 4.13. – Comparaison des courbes expérimentales de température avec les courbes
simulées à l’aide des paramètres présentés dans le Tableau 4.6
Dans le cas de l’identification basée sur une seule expérience (30 kW.m-2), c’est natu-
rellement avec cette condition de chargement thermique que la simulation reproduit le
mieux l’expérience. Lorsque les flux de 40 et 50 kW.m-2 sont considérés, les températures
simulées présentent un écart croissant avec les résultats expérimentaux lorsque la tempé-
rature augmente. Ceci se traduit par une augmentation de l’écart-type 8 de la différence
8. Contrairement à l’échelle macroscopique (Tableau 4.5), la comparaison est réalisée sur un seul point
en face arrière. L’écart-type ne traduit donc pas la dispersion des écarts moyens pour les 30 points de
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|Tsim−Texp| par rapport à 30 kW.m-2. Ce phénomène est lié à des différences notables dans
la réponse thermique à 30 kW.m-2 par rapport aux flux plus élevés. Dans le premier cas,
la température d’équilibre est relativement proche du palier de température induit par la
fusion de la matrice. Cette observation explique une augmentation plus lente de la tempé-
rature après fusion et sur une plus faible plage de température que pour les deux autres
flux (Figure 3.11). Bien que le modèle ne parvienne pas à reproduire la forme exacte de
la courbe de température, l’algorithme identifie des paramètres qui minimisent les écarts
entre la réponse simulée et cette forme de courbe expérimentale. Dès lors, ces paramètres
ne permettent pas de simuler correctement l’augmentation rapide de la température après
le palier pour les flux plus élevés que 30 kW.m-2.
Si la prise en compte des deux autres conditions expérimentales permet d’améliorer légère-
ment le caractère prédictif de la simulation (en face avant seulement 9), les mêmes constats
que pour l’identification sur une seule expérience peuvent être dressés. En effet, avec une
durée de 230 secondes considérée pour l’identification à 30 kW.m-2 contre 60 et 40 secondes
pour les réponses à 40 et 50 kW.m-2, les paramètres identifiés restent largement influencés
par la première des 3 conditions expérimentales étudiées.
Ces résultats montrent qu’une des limites majeures de la méthode d’identification présentée
ici provient de la difficulté à reproduire le palier de température liée à la fusion locale de
la matrice.
4.3.3. Discussion
Une des hypothèses majeures posées pour l’identification des paramètres thermiques est
que la réponse thermique d’un volume élémentaire représentant un quart de Volume Élé-
mentaire Représentatif (VER) était comparable à celle du VER dès lors que les taux de
fibre dans chaque direction et dans chaque pli sont les mêmes que dans le VER. Le choix
de réaliser l’identification sur un volume plus petit que le VER est justifiable par la néces-
sité de réduire le temps de simulation sur chaque itération du processus d’identification,
sachant que ce processus complet peut demander plusieurs centaines d’itérations.
Afin de vérifier la validité de cette hypothèse, les paramètres issus de l’identification à
l’échelle mésoscopique sur 3 flux sont utilisés pour simuler la réponse thermique du vo-
lume élémentaire et d’un VER complet 10 exposés à un flux thermique de 30 kW.m-2 (Fi-
gure 4.14). Jusqu’à t = 60 s, la réponse est identique dans les deux cas. Au-delà, l’aug-
mentation de la température est légèrement plus lente dans le cas du VER, ce qui fait que
l’écart avec la réponse expérimentale est aussi légèrement plus faible. Les différences de
température ne pouvant provenir d’une différence dans les fractions volumiques des consti-
tuants, elles peuvent notamment être expliquées par des effets de bords dont l’influence
diminue avec l’augmentation de la taille du volume d’étude. Le fait que la réponse simulée
avec le VER entier permet d’améliorer le caractère prédictif du modèle par rapport à la
comparaison, mais l’écart-type de la différence |Tsim − Texp| en un point.
9. Pour chaque réponse thermique simulée, une variation dans un sens de l’écart moyen en face avant
s’accompagne toujours d’une variation dans l’autre sens en face arrière.
10. De nouvelles conditions aux limites sont calculées à partir des résultats à l’échelle macroscopique pour
être appliquées sur les faces latérales de ce modèle géométrique plus grand.
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simulation sur le quart de VER permet de vérifier une des conditions nécessaires de la
validité de la méthode d’identification et des valeurs de paramètres qui en résultent.
Figure 4.14. – Comparaison réponse thermique VER et 1/4 de VER (paramètres issus
de l’identification sur 3 flux)
Intéressons nous plus en détail aux coefficients de conductivités identifiés et à leur évolution
avec la température (Figure 4.15) :
• λzc(T0) : Si on considère que la conduction thermique dans les directions d’orthotropie
dans le plan du stratifié est pilotée par la conductivité thermique axiale des fibres
dans cette direction (104,5 W.m-1.°C-1) et sachant que la fraction volumique de fibre
à 0° et 90° est de 14,3% chacune, on trouverait λpc = 14, 9 W.m-1.°C-1. Cette valeur
est obtenue en faisant l’hypothèse de torons parfaitement droits. Elle serait plus faible
en considérant des fibres ondulées (ce qui est le cas du matériau étudié). Ainsi, les
valeurs identifiées pour λpc (10,5 et 11,6 W.m-1.K-1) semblent réalistes.
• aaxt (Td,o) : L’identification menée ici fournit une conductivité thermique du toron
qui augmente de 56% sur une plage de 430°C (Figure 4.15b), ce qui correspond à
une augmentation de 67% de la conductivité axiale de la fibre de carbone (puisqu’on
considère que la conductivité thermique axiale du toron est pilotée par celle des
fibres élémentaires). Cette valeur est difficile à confronter à d’autres valeurs car peu
d’études indiquant l’évolution de la conductivité thermique des fibres de carbone avec
la température (sur ces plages de températures) sont disponibles. De plus, ces études
montrent des évolutions très différentes d’une fibre à l’autre [83].
• λrt (T0) : Valeur déjà discutée dans le Paragraphe 4.3.2.2
• am et art : La prise en compte de différents coefficients pour modéliser l’évolution de
λm, λrt et λzc semble pertinente. Que ce soit pour la matrice, le toron ou le matériau
composite (Figure 4.15c), le processus d’identification aboutit à une conductivité qui
augmente jusqu’à Tg et diminue au-delà 11. Puisque l’inflexion est observée pour une
11. Il faut préciser qu’aucune contrainte n’a été imposée sur le signe des coefficients directeurs lors des
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température de transition de la matrice, elle peut être liée au changement de structure
de la matrice à partir de cette température. En dessous de Tg, l’augmentation de
λ est explicable à l’échelle atomique par les vibrations des atomes autour de leur
position d’équilibre. Au-delà de Tg, on peut évoquer les travaux d’Eiermann (voir
Paragraphe 1.2.2.1) qui montrent que la diminution de la conduction thermique est
due à l’augmentation du volume spécifique du polymère et de l’espace entre atomes.
(a) (b)
(c) (d)
Figure 4.15. – Coefficients de conductivité thermique identifiés ((a) et (c)) et valeurs
normalisées ((b) et (d)). Traits discontinus : Identification sur 1 flux.
Traits continus : Identification sur 3 flux.
Puisque les propriétés homogénéisées identifiées permettent de traduire certains phéno-
mènes physiques (tels que la diminution de la conduction thermique de λzc après Tg), il
peut être intéressant d’observer à l’échelle mésoscopique ce que l’échelle macroscopique ne
permet pas. Pour cela, l’évolution de la température dans l’épaisseur du stratifié au milieu
différentes identifications.
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de la plaque homogène est comparée avec l’évolution, lui même au centre de la plaque
(Figure 4.16). A l’échelle macroscopique (homogène), la courbe T = f(z) est une courbe
continue. A l’échelle mésoscopique (hétérogène), la courbe est discontinue et présente une
alternance de paliers et de sauts de température. Les paliers sont observés dans les zones
correspondant aux torons, où la conduction thermique est plus rapide que dans la matrice
et où le gradient thermique est donc plus faible. Les sauts correspondent quant à eux aux
zones où la matrice est présente, et dont la faible conductivité est la cause de gradients
thermiques observés sur une faible distance.
Figure 4.16. – Évolution de la température dans l’épaisseur - Échelle macro et méso
Bilan En résumé, l’étape (1) du développement d’un modèle permettant de simuler le
comportement thermique d’un matériau composite à T < Td,o (voir Paragraphe 4.1) a été
réalisée. Un modèle de pyrolyse sous atmosphère inerte (étape (2)) a été proposé dans le
Chapitre 2. Pour identifier les paramètres du matériau en décomposition, une approche
similaire à celle proposée dans ce chapitre pourrait être mise en œuvre, en s’appuyant sur
les propriétés avant décomposition (déjà déterminées). Pour cela, elle devrait être appliquée
sur les courbes de température expérimentales à 40 et 50 kW.m-2 en considérant en plus
toute la partie de la réponse thermique pour laquelle T > Td,o. La mise en œuvre d’une
telle méthode serait plus complexe car l’apparition de porosités peut fortement perturber
les transferts thermiques et induirait des erreurs si elle n’était pas prise en compte.
Une telle étape n’a pas été entreprise dans le cadre de cette thèse. Les bases d’un futur
modèle thermo-mécanique sont posées ci-après.
4.4. Simulation du comportement thermo-mécanique en traction
4.4.1. Hypothèses et données d’entrée du modèle
Les propriétés thermiques du matériau ayant été déterminées pour T < Td,o, on se limitera
à l’étude du comportement thermo-mécanique pour de tels niveaux de température. Il est
choisi de se focaliser sur des sollicitations en traction, car le comportement est dans ce
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cas majoritairement piloté par les fibres. Dans cette situation, les phénomènes visqueux,
dont les sièges sont essentiellement dans la matrice PPS, peuvent être raisonnablement
négligés. Ceci permet, en première approche et afin d’analyser la pertinence d’une approche
mésoscopique du comportement thermo-mécanique sous exposition thermique sévère, de
considérer un comportement élastique linéaire pour chacun des constituants du composite.
Les hypothèses principales adoptées pour poursuivre cet objectif sont résumées ainsi :
• Les torons présentent un comportement élastique orthotrope transverse,
• Les propriétés des torons n’évoluent pas avec la température,
• Les efforts sont suffisamment faibles pour rester dans le domaine de comportement
élastique du matériau,
• Les phénomènes visqueux associés à la matrice PPS sont négligés,
• La matrice présente un comportement élastique isotrope linéaire avec une rigidité qui
se dégrade en fonction de la température ; ceci fait l’objet des précisions ci-dessous.
La conséquence principale de ces hypothèses est que l’évolution de la rigidité longitudinale
en traction du stratifié en fonction de la température est pilotée par la dégradation des
propriétés élastiques de la matrice, qui va jouer un rôle majeur dans les tranferts de charge
au sein du matériau. Il importe donc que cette dégradation thermique soit correctement
décrite par rapport à la physique. Les résultats d’une analyse DMA en flexion simple sur le
PPS sont utilisés pour modéliser l’évolution du module d’Young de la matrice (Figure 4.17).
L’analyse DMA a été conduite jusqu’à 200°C uniquement, pour des raisons techniques.
Figure 4.17. – Évolution du module de conservation normalisé de la matrice PPS
mesurée par DMA en flexion simple (f = 1 Hz)
Pour extrapoler le module de Young de la matrice pour les températures plus élevées, on
utilise le modèle phénomologique de Mahieux qui assimile les transitions de la matrice à des
ruptures (de liaisons électrostatiques lors de la transition vitreuse et de liaisons secondaires
lors de la fusion) qui peuvent être modélisées par des lois de Weibull [113] :
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E(T ) = (Eg − Erub) exp
(
−
(
T
Tg
)mv)
+ Erub exp
(
−
(
T
Tf
)mf)
(4.16)
Eg et Erub correspondent au module à l’état vitreux et à l’état caoutchoutique, mg et mf à
des paramètres de la loi de Weibull associés respectivement à la transition vitreuse et à la
fusion de la matrice. Le paramètre mg est identifié à l’aide d’un algorithme d’optimisation
permettant de minimiser les écarts par rapport à la courbe de DMA. Pour le paramètre
mf , la valeur proposée par Mahieux pour le PPS est utilisée [114].
Table 4.8. – Résumé des paramètres de l’équation (4.16) utilisés pour modéliser le
module de Young du PPS pur
Paramètre Valeur
Eg (MPa) 2620
Erub (MPa) 250
Tg (°C) 96
Tf (°C) 283
mg 32
mf 16
Une des approches classiques pour calculer les propriétés mécaniques du toron est de consi-
dérer qu’il possède les propriétés d’un pli unidirectionnel (UD) qui contiendrait la même
fraction volumique de fibres. Les propriétés élastiques de ce matériau modèle (et donc du
toron) peuvent être calculées à l’aide du modèle de Chamis 12 :
ELt = ELf Vf + EmVm (4.17)
ETt =
Em
1−
√
Vf
(
1− Em
ET
f
) (4.18)
GLTt =
Gm
1−
√
Vf
(
1− Gm
GLT
f
) (4.19)
GTLt =
Gm
1−
√
Vf
(
1− Gm
GTL
f
) (4.20)
νLTt = νLRf Vf + νmVm (4.21)
νTLt =
ET
2GTLt
− 1 (4.22)
Les propriétés à température ambiante de la matrice, des fibres élémentaires et du toron
calculées avec le modèle de Chamis sont résumées dans les Tableaux 4.9 et 4.10.
12. Dans les équations qui suivent, les indices L et T indiquent les propriétés longitudinales et transverses
d’un matériau orthotrope transverse
178
4.4. Simulation du comportement thermo-mécanique en traction
Table 4.9. – Propriétés mécaniques de la matrice à température ambiante [7]
Propriété Valeur
Em (GPa) 2,6
Gm (GPa) 1,0
ν 0,36
Table 4.10. – Propriétés mécaniques de la fibre [206] et du toron (calculées à l’aide du
modèle de Chamis)
Propriété Fibre Toron
EL (GPa) 231 193
ET (GPa) 28,0 15,0
GLT (GPa) 24,0 11,7
GTL (GPa) 10,7 7,5
νLT (GPa) 0,26 0,276
νTL (GPa) 0,30 0,015
La loi d’évolution du module d’Young de la matrice et les propriétés du toron étant connues,
l’évolution de la rigidité longitudinale du stratifié peut être calculée à partir de la représen-
tation mésoscopique du VER 13. Pour cela, une déformation de traction εimp11 est imposée
au VER dans la direction 1 de son repère d’orthotropie (voir Figure 4.18). Après applica-
tion de cette déformation, celle-ci est maintenue constante tandis que la température du
matériau est augmentée de façon incrémentale sur une plage de température allant de l’am-
biante à 300°C (au-delà de cette température, les observations expérimentales ont montré
que la rigidité longitudinale en traction n’évoluait plus jusqu’à Td,o, voir Figure 2.23). À
chaque instant, le champ de température est homogène et donc cette simulation peut-être
considérée comme représentative des essais de traction menés en conditions isothermes avec
le four à lampe et présentés dans la Section 2.2.2.1.
Figure 4.18. – Représentation du VER maillé et de son repère d’orthotropie (O,1,2,3)
13. Contrairement aux simulations thermiques, il est nécessaire de réaliser les simulations mécaniques sur
un VER complet pour observer un comportement proche de celui du matériau à l’échelle macroscopique.
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L’augmentation de la température s’accompagne d’une baisse de la rigidité de la matrice
(qui va se traduire différemment dans les plis selon l’orientation des fibres) et donc d’une
diminution de la contrainte longitudinale moyenne du VER. Le module de rigidité longitu-
dinale apparente du composite à la température T est noté ELC (T ). Il est calculé à partir
du champ de contrainte longitudinale σ11 moyenné sur le volume V du VER :
ELc (T ) =
1
V
∫
V σ11(T )dV
εimp11
(4.23)
Afin d’estimer en première approche la validité du modèle, on peut comparer la valeur
de ELc (46,1 GPa) à température ambiante avec une mesure expérimentale obtenue sur
le même stratifié (42,0 GPa [7]). L’écart d’environ 10% entre les deux valeurs peut être
lié d’une part, à des incertitudes sur les propriétés des constituants et d’autre part, aux
hypothèses simplificatrices du modèle.
L’évolution de ELc (T ) en fonction de la température est présentée Figure 4.19a. L’évolution
expérimentale de ELc avec la température est correctement reproduite jusqu’à 220°C avec
les paramètres décrits dans le Tableau 4.8 (Simulation #1 dans la Figure 4.19a).
Entre 220 et 270°C, une chute importante de la rigidité longitudinale est observée expé-
rimentalement, en lien avec la fusion de la matrice. Comme l’indiquent les mesures DSC
(Figure 2.20), la fusion de la matrice a lieu entre 220°C et 295°C. La destruction des la-
melles cristallines s’opère à une température qui dépend de leur taille, d’où une plage de
fusion relativement large. Néanmoins, la forme du pic de fusion semble indiquer que la
majeure partie des zones cristallines sont détruites entre 270 et 295°C. Une possible erreur
expérimentale dans la température réelle du matériau par rapport à la température im-
posée (liée à la méthode de régulation du four à lampe) peut expliquer la chute précoce
de rigidité observée expérimentalement. La simulation prévoit quant à elle une chute de
rigidité à partir de 270°C, conformément à la température de chute de rigidité de la matrice
qui a été introduite dans la simulation (Figure 4.17).
Une fois la température de 300°C atteinte (au-delà de laquelle la rigidité de la matrice
est supposée constante), la matrice est dans son état fondu et la rigidité longitudinale du
matériau composite se stabilise à 52% de sa valeur initiale contre 58% expérimentalement.
Le modèle thermomécanique sur-estime donc légèrement la rigidité longitudinale à l’état
ultime de dégradation des propriétés de la matrice Cela peut être lié à nouveau aux hypo-
thèses portées à la modélisation et en particulier à la valeur retenue du module d’Young
de la matrice à l’état fondu. L’effet de cette valeur sur la rigidité longitudinale du VER a
été étudié. Les résultats sont reportés sur la Figure 4.19b. Ainsi par exemple, on observe
que la chute de 90% de la rigidité de la matrice se traduit par une diminution de 20% de
la rigidité du stratifié. On constate par ailleurs que cette valeur du module d’Young de la
matrice continue à agir de manière significative pour des valeurs très basses : en considé-
rant une chute à 0,2% ou 0,002% (5 et 0,5 MPa) de la rigidité initiale, la baisse de rigidité
du stratifié est de 52% ou 47%. Ceci indique que le modèle thermomécanique atteint ses
limites de prédictibilité lorsque la matrice est à l’état fondu : la rigidité apparente du stra-
tifié dépendra en effet du choix -artificiel car très difficile à déterminer de manière précise
expérimentalement - de la valeur du module d’Young de la matrice à l’état fondu.
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(a) (b)
Figure 4.19. – (a) Comparaison du module de rigidité longitudinale apparente ELc
simulé avec le module issu des essais de tractions isothermes
(Figure 2.23). Pour la Simulation #1, Em(T ) est issu de l’équation 4.16 et
de la Figure 4.17. Pour la Simulation #2, Em est modifié en s’appuyant
sur les résultats de la Figure 4.19b. (b) Module de rigidité longitudinale
apparente du stratifié en fonction du module d’Young de la matrice
Néanmoins, la prédiction correcte de la chute de rigidité longitudinale du stratifié pourra
permettre une estimation de la chute de rigidité des plis lors de la dégradation ainsi que la
reprise des efforts lors d’une exposition à un flux rayonnant. Aussi, pour la suite des ana-
lyses, nous proposons de retenir la valeur de 13 MPa pour le module d’Young de la matrice
à l’état fondu (soit 0,5% de sa rigidité initiale) qui comme le montre la Figure 4.19b permet
d’obtenir une chute de rigidité longitudinale à 58% de sa valeur initiale, conformément à la
mesure expérimentale. L’évolution de la rigidité du stratifié en fonction de la température
est reportée dans la Figure 4.19a) sous l’appellation Simulation #2. Ce choix du module
d’Young de la matrice à l’état fondu n’affecte les prédictions que pour des températures
supérieures ou égales à 300°C.
Le modèle ainsi construit est ensuite utilisé pour simuler le comportement du matériau
lorsqu’il est soumis à un flux rayonnant.
4.4.2. Simulation du comportement thermomécanique en traction combinée
au flux thermique
Tandis que la section précédente présentait différentes simulations au cours desquelles la
température du matériau est homogène, on intéresse ici à un chargement thermo-mécanique
imposé proche des essais combinés du Chapitre 3 : un chargement mécanique de fluage
combiné à un flux thermique.
Une contrainte de traction σimp11 de 60 MPa est imposée sur les faces de normales 1 du
VER (Figure 4.18). Cette charge est imposée à la température ambiante puis maintenue
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constante tandis que le flux thermique d’une densité surfacique de 20 kW.m-2 est imposé sur
la face supérieure du VER (de normale 3). Cette simulation vise à déterminer la variation
de la rigidité de chaque pli en fonction de la température et par la suite, à comprendre
l’évolution de la répartition des efforts entre les différents plis lors de leur dégradation
thermique.
(a) (b)
Figure 4.20. – (a) Évolution de la température moyenne en face avant, en face arrière et
dans les 7 plis du stratifiés en fonction du temps (20 kW.m-2) (b)
Évolution de rigidité longitudinale normalisée des différents plis du
stratifié en fonction du temps pour une exposition à un flux de 20 kW.-2
(même code couleur que dans la Figure 4.20a)
L’évolution des températures moyennes en face exposée, en face arrière et dans les 7 plis du
matériau est présentée Figure 4.20a. La température de transition vitreuse de la matrice
ainsi que la température de 270°C (début du passage de l’état caoutchoutique à fluide de
la matrice) y sont indiquées, car elles correspondent au début des chutes de rigidité du
matériau composite associées aux transitions de la matrice.
La rigidité longitudinale apparente de chaque pli est calculée selon l’expression donnée à
l’Équation (4.23), où V désigne le volume occupé par le pli considéré. Son évolution au
cours du temps est présenté Figure 4.20b. La température de transition vitreuse est atteinte
avec seulement quelques secondes d’écart entre face avant et face arrière : après 13 secondes
d’exposition en face avant et 20 secondes en face arrière. En conséquence, la diminution de
la rigidité longitudinale liée à la transition vitreuse est observée à peu près simultanément
dans chaque pli du stratifié. Elle représente 37% de la rigidité initiale dans les plis composés
de torons à ±45° et 12% dans les plis orientés à 0/90°.
Pour illustrer ces différences entre les deux orientations de plis, le champ de contraintes
longitudinales σ11 dans une section du VER est observé à deux instants (Figure 4.21) :
juste après l’application de la charge (t = 10 s) et lorsque le matériau est entièrement
ramolli mais pas fondu (t = 40 s). Ce sont les valeurs calculées aux points d’intégration
du maillage qui sont représentées pour bien distinguer la matrice et les torons. Les torons
alignés dans la direction de la charge (à 0°) apparaissent comme supportant la plus forte
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contrainte axiale. On remarque que pour les torons à 45°, la contrainte axiale chute de
manière significative entre les états vitreux et ramolli de la matrice.
(a) t = 10s
(b) t = 40s
Figure 4.21. – Champs de contraintes longitudinales σ11 dans la section du VER (en
MPa). Le flux de chaleur est appliqué sur la face supérieure et la
contrainte de traction est appliquée dans la direction horizontale. Les
valeurs représentées sont calculées au point d’intégration.
L’approche basée sur une chute de la rigidité de la matrice pour traduire le comportement
du matériau composite à haute température montre ici une première limite en sous-estimant
la baisse de rigidité des plis orientés à ±45° lors de la transition vitreuse (mesurée à 67% ex-
périmentalement [7]). La rigidité longitudinale macroscopique étant correctement estimée,
la rigidité des plis orientés à 0/90° est donc surestimée.
La fusion intervient à des instants différents dans les plis (entre 75 et 170 secondes après
le début de l’exposition thermique). La seconde diminution de rigidité s’opère donc de
façon beaucoup plus graduelle dans l’épaisseur que lors de la transition vitreuse. Les plis
orientés à ±45° présentent une rigidité axiale résiduelle de 10% de la valeur initiale, contre
73% pour les plis orientés à 0/90°. Pour rappel, les analyses menées avec le four à lampe
et en se basant sur la théorie des stratifiés (Paragraphe 2.2.2.1) ont mené aux résultats
suivants : en considérant que les plis à ±45° ne contribuent plus à la rigidité apparente du
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composite lorsque la matrice est fondue, la rigidité longitudinale résiduelle des plis à 0/90°
après fusion est estimée à 81% de sa valeur initiale. Cette analyse comparative demande à
être approfondie en supposant, dans les calculs basés sur la théorie des stratifiés, que les
plis à ±45° ont une rigidité résiduelle de 10% de leur valeur initiale.
Ces données sur l’évolution de la rigidité sont utilisées afin d’étudier la réponse macrosco-
pique du VER face à la sollication thermo-mécanique. L’évolution de la déformation axiale
macroscopique au cours du temps est présentée Figure 4.22a. En suivant la même approche
que celle proposée dans le Chapitre 3, on soustrait de la déformation longitudinale totale
ε11(t), la déformation initiale induite par le chargement mécanique ε011 pour se focaliser
uniquement sur la déformation induite par l’exposition au flux thermique. La réponse si-
mulée du VER se décompose en 3 phases. La première augmentation de la déformation
correspond à la période durant laquelle les plis subissent la transition vitreuse de la ma-
trice. Vient ensuite une phase de palier qui correspond à la quasi-stagnation de la rigidité
de la matrice entre Tg et Tf . Lorsque la température dépasse Tf dans le pli exposé au flux,
la déformation augmente à nouveau. Cette évolution va se poursuivre au fur et à mesure
que les plis vont successivement dépasser Tf puis se stabiliser lorsque tout le matériau aura
dépassé 300°C, car au-delà les propriétés de la matrice n’évoluent plus.
(a) (b)
Figure 4.22. – Réponse thermo-mécanique du stratifié soumis à un flux de 20 kW.m-2s et
à une charge de traction de 60 MPa. (a) Évolution de la déformation
axiale (après déduction de la déformation induite par le chargement
mécanique initial) (b) Évolution de la contrainte axiale dans les différents
plis au cours du temps. Les plis sont identifiés avec le code couleur de la
Figure 4.20a.
La Figure 4.22b montre la répartition des contraintes axiales moyennes dans les différents
plis. Dans les plis à ±45°, l’évolution des contraintes suit celle de la rigidité avec la tem-
pérature. Dans les plis à 0/90°, un phénomène inverse est généralement observé : dès lors
que les plis à ±45° ne peuvent plus supporter la charge mécanique, la contrainte axiale
augmente dans les plis à 0/90°, malgré la diminution de leur rigidité. Toutefois, une com-
pétition entre chute de rigidité (d’origine thermique) et reprise de l’effort peut s’opérer
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dans certains cas. Pour le pli exposé au flux, orienté à 0/90° (en noir sur la Figure 4.20b),
la contrainte axiale moyenne diminue lorsque la matrice fond car les autres plis à 0° sont
suffisamment rigides pour supporter la charge résultant de la dégradation thermique du
premier pli à ±45° (courbe bleue marine). Lorsque le deuxième pli à ±45° atteint sa tem-
pérature de fusion (courbe verte foncée), une partie de l’effort est reprise par le pli exposé,
dans lequel la contrainte axiale augmente.
L’ensemble des hypothèses formulées n’autorise pas une description quantitativement exacte
du comportement thermo-mécanique à de tels niveaux de température. En revanche, les
résultats issus des simulations basées sur la baisse de la rigidité mécanique de la matrice
avec la température et l’ondulation des torons, permettent d’illustrer certains phénomènes
mésoscopiques en s’intéressant à l’évolution des champs de contraintes et de déformations
longitudinales dans le VER au cours du temps. Ces résultats illustrent l’augmentation de
la contrainte longitudinale dans les torons à 0° après la fusion des plis orientés à ±45°
(Figures 4.23a et 4.23b) ainsi que l’impact du tissage sur la localisation des déformations
longitudinales. Celle-ci se situent dans les zones de chevauchements entre torons et sont
d’autant plus marquées que la matrice a fondu (Figures 4.23c et 4.23d).
4.5. Conclusion
Des outils numériques visant à simuler la réponse thermique et thermo-mécanique d’un ma-
tériau composite stratifié soumis à un flux thermique ont été développés. Les simulations
thermiques sont réalisées sur une plage de températures allant de l’ambiante à la tempé-
rature de décomposition de la matrice. L’objectif est d’appréhender par la modélisation
multi-échelles les effets de l’exposition au feu sur la dégradation des propriétés à l’échelle
de la mésostructure du stratifié. Les conséquences de cette dégradation sur le comporte-
ment mécanique du stratifié exposé à un flux thermique ont ensuite été analysées jusqu’à
la température de fusion de de la matrice (300°C).
Pour pouvoir mener les analyses à cette échelle mésoscopique, de nombreuses propriétés
du matériau doivent être identifiées ainsi que leurs variations en fonction de la tempé-
rature, particulièrement lors de la transition vitreuse et de la fusion de la matrice. Une
méthodologie d’identification a donc été développée. Une succession d’identifications com-
binant l’échelle macroscopique et l’échelle mésoscopique est menée (de façon à minimiser
les effets de compensations les paramètres identifiés) en prenant comme référence différents
résultats expérimentaux issus de cette étude (Chapitre 3). Compte tenu du nombre élevé
de paramètres à identifier, le processus d’identification est réalisé à l’aide d’un algorithme
génétique.
Les simulations thermiques nécessaires à l’identification sont dans un premier temps basées
sur l’échelle macroscopique de représentation du composite. À cette échelle, le matériau est
considéré comme homogène et orthotrope. Cette modélisation est utilisée pour analyser les
transferts thermiques moyens lors de l’exposition d’une plaque à un flux thermique. Cela
permet de déduire l’ensemble des conditions aux limites d’origine thermique au niveau d’un
volume élémentaire situé au centre de la plaque : rayonnement, convection en face arrière
(non exposée) et flux de chaleur au travers des faces du volume le séparant du reste de la
plaque.
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(a) σ11 (t = 10s) (b) σ11 (t = 230s)
(c) ε11 (t = 10s) (d) ε11 (t = 230s)
Figure 4.23. – (a) et (b) : Champs de contraintes σ11 dans le pli exposé au flux
thermique (en MPa)
(c) et (d) : Champs de déformations ε11 dans les torons orientés à 0° du
pli exposé au flux thermique. Les zones de localisation des déformations
correspondent aux zones de chevauchement des torons longitudinaux et
transversaux, où l’angle d’ondulation des torons est maximal
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La suite de l’identification est réalisée sur ce volume élémentaire (représentant un quart
de Volume Élémentaire Représentatif) avec une représentation des constituants à l’échelle
mésoscopique : la matrice et les torons sont représentés explicitement et considérés comme
deux matériaux homogènes aux propriétés distinctes. Le choix de cette échelle de modé-
lisation est motivé d’une part, par les transferts thermiques particuliers qui s’opèrent du
fait des propriétés de conduction différentes de la matrice et des torons, et d’autre part,
par la nécessité de considérer la mésostructure pour simuler correctement le comportement
mécanique d’un matériau fortement anisotrope et hétérogène.
Parmi les résultats de cette identification, on peut citer le fait que les coefficients de conduc-
tivité thermique identifiés permettent de reproduire l’évolution des courbes λ = f(T ) de
la matrice, du toron et du composite dans l’épaisseur à T = Tg, dont la forme particulière
est induite par l’augmentation du volume spécifique au passage de la transition vitreuse
de la matrice. La méthode d’identification développée présente l’intérêt d’être facilement
applicable à tous types de stratifiés. On peut également envisager de l’étendre pour rendre
compte du comportement d’un matériau au-delà de sa température de décomposition (c.f.
le chapitre de conclusion).
Les analyses numériques ont été poursuivies sur le comportement thermo-mécanique en
considérant un couplage faible entre thermique et élasticité sur le VER. L’objectif prin-
cipal est d’analyser les capacités prédictives et le caractère opérationnel d’une approche
simple basée sur la mésostructure et sur la dégradation des propriétés élastiques de la
matrice. Pour cela la variation du module d’Young de la matrice en fonction de la tempé-
rature a été mesurée par DMA jusqu’à 200°C, puis modélisée jusqu’à la fusion complète de
la matrice grâce à un modèle proposé par Mahieux [113]. Par confrontation aux mesures ex-
périmentales effectuées dans cette étude (Section 2.2.2.1), le modèle a démontré sa capacité
à reproduire correctement la dégradation de la rigidité longitudinale du stratifié jusqu’à la
température de fusion de la matrice, avec cependant des différences sur la température à
laquelle est observée la chute de rigidité entre l’état caoutchoutique et fluide de la matrice.
Pour finir, le modèle a été appliqué dans le cas d’un essai de fluage en traction combiné
à un flux de chaleur. La dégradation de la rigidité des différents plis et les mécanismes
de reprise d’effort résultants ont pu être discutés. En l’état, il faut rester prudent sur les
capacités et les limites de ce modèle. Il constitue cependant une base solide pour développer
un modèle plus prédictif sur une large gamme de température et pour rendre compte de
différents types de chargements combinés.

CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES
Conclusions
Depuis une dizaine d’années et dans le cadre de projet collaboratifs (projet TOUPIE avec
la société Safran Nacelles par exemple), l’étude du comportement à haute température
des matériaux composites à matrice thermoplastique est une des thématiques importantes
de l’équipe de mécanique des matériaux du Groupe de Physique des Matériaux [7, 8, 11].
Dans le domaine de l’aéronautique, la connaissance du comportement au feu des matériaux
composites à matrice thermoplastique est moins riche que pour les composites à matrice
thermodurcissable. Cela constitue un frein à leur développement dans des applications
structurelles. En effet, les normes de sécurité du secteur nécessitent de garantir certaines
propriétés du matériau durant une période plus ou moins longue (qui dépend de son ap-
plication), afin d’assurer la sécurité des passagers. Parmi les pré-requis à l’utilisation dans
un avion on peut citer la capacité à contenir un feu, l’émission la plus faible possibles de
fumées toxiques ou encore la résistance mécanique.
Cette thèse s’inscrit dans la continuite du projet Carnot DECOLLE (développement d’un
banc d’essais pour l’étude du comportement mécanique lors d’une exposition à un flux
thermique), mené en 2015. Les principaux résultats issus de cette thèse sont résumés ici.
Suite à l’étude bibliographique (Chapitre 1), trois axes principaux d’études ont été abordés :
• Influence de la température sur le comportement d’un stratifié C/PPS et de ses
constituants (Chapitre 2),
• Comportement du matériau composite soumis à des sollicitations thermo-mécaniques
combinées (Chapitre 3),
• Simulation numérique du comportement thermo-mécanique du matériau soumis à un
flux thermique (Chapitre 4).
Comprendre l’évolution de l’état de décomposition d’un matériau soumis à des condi-
tions critiques est nécessaire à la compréhension de l’évolution de ses propriétés. Ainsi, le
Chapitre 2 commence par l’étude de la décomposition thermique du PPS et du C/PPS.
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Pour rendre compte de l’influence des différentes sollicitations thermiques subies par un
matériau exposé à un flux thermique, la décomposition thermique a été caractérisée expéri-
mentalement lors d’une élévation de température à vitesse constante et dans des conditions
isothermes par TGA. Néanmoins, les profils de températures T = f(t) dans un matériau
exposé à un flux thermique dépendent fortement de la position par rapport à la surface ex-
posée et de l’intensité du flux. Face à cette problématique, des modèles capables de prédire
l’évolution de la décomposition thermique en fonction de la température ou du temps ont
été proposés. Pour cela les approches modélistiques et isoconversionnelles ont été considé-
rées. La seconde partie du chapitre portait sur l’évolution des propriétés physiques et du
comportement mécanique en traction en fonction de la température. Contrairement aux
composites à matrices thermodurcissables, le C/PPS est composé d’une matrice qui peut
fondre, ce qui se traduit par une altération des propriétés mécaniques. Les mécanismes
d’endommagement propres aux composites à matrice thermoplastique et les conséquences
du changement d’état de la matrice sur le comportement en fluage ont été mis en évidence.
À partir de la connaissance de l’état et du comportement du matériau en fonction de
la température qui a été établie dans le premier chapitre, le deuxième chapitre étudie
le comportement du matériau lors de sollicitations couplées. Afin d’étudier le comporte-
ment en service d’une pièce chargée mécaniquement soumise à la chaleur d’un incendie,
l’élément chauffant d’un calorimètre à cône est utilisé pour imposer un flux thermique à
des éprouvettes sollicitées en fluage. Les essais réalisés en traction ont montré l’existence
d’une contrainte seuil. En dessous de ce seuil, la rupture intervient rapidement par rupture
transverse de torons longitudinaux dans les plis arrières du stratifié. Au-delà de ce seuil,
l’oxydation devient le mécanisme d’endommagement principal et entraîne la décohésion du
réseau fibreux et la rupture individuelle des fibres élémentaires. En compression, le com-
portement du matériau est fortement influencé par la réponse mécanique de la matrice et
d’autres mécanismes d’endommagement (micro-flambement) et de rupture (formation de
bandes de flambement) sont observés. En fluage, la réponse mécanique peut être divisée en
3 phases, au cours desquelles la valeur de la déformation axiale résulte de la compétition
entre des mécanismes thermiques (dilatation, décomposition thermique) et mécaniques (dé-
gradation thermique, fluage et micro-flambement). L’influence de chacun de ses mécanismes
sur la réponse globale dépend de la contrainte de fluage et de l’intensité du flux thermique.
Afin de quantifier cette influence, les déformations d’origine thermique ont été mesurées
au cours d’essais consistant à imposer un flux thermique sans chargement mécanique. À
partir de ces informations, les déformations d’origine mécanique sont estimées, ainsi qu’un
facteur d’endommagement macroscopique basé sur le module sécant. Ce facteur d’endom-
magement permet notamment de déterminer si l’endommagement du matériau provient
majoritairement de mécanismes d’origine visqueuse (associés à la matrice PPS) ou du
micro-flambement des fibres. En compression, la contrainte de fluage et l’intensité du flux
thermique affectent fortement le mode de ruine du stratifié. Cette influence a été étudiée à
travers l’observation post mortem de tranches d’éprouvettes.
Le dernier chapitre était consacré au développement d’outils numériques afin de simuler
la réponse thermo-mécanique de matériaux composites soumis à un chargement combiné.
L’étude est restreinte au comportement correspondant à des températures inférieures à la
température de décomposition de la matrice. Pour simuler ce comportement, différentes
propriétés (capacité thermique, conductivité thermique, émissivité) et paramètres (coeffi-
cient de convection) et leur évolution avec la température doivent être déterminés. Cer-
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tains paramètres sont déterminés à partir des essais présentés dans les Chapitres 2 et
3. Les paramètres restants sont obtenus par une méthode d’identification inverse basée
sur un algorithme génétique. Afin d’obtenir des propriétés matériaux ayant un sens phy-
sique, les paramètres ne sont pas identifiés simultanément mais en plusieurs étapes. La
première s’appuie sur un modèle macroscopiques homogène afin d’identifier le coefficient
de convection. Les étapes suivantes, qui visent à déterminer les propriétés des torons et de
la matrice, utilisent un modèle mésoscopique dans lequel les constituants sont représentés
explicitement. Les paramètres identifiés supposent une évolution de λm croissante jusqu’à
Tg, puis décroissante pour des températures plus élevées. Un tel comportement a déjà été
mis en évidence expérimentalement pour certaines matrices polymères, ce qui permet d’ap-
porter une première validation de l’approche développée. Grâce à ce modèle, la réponse
thermique peut être simulée jusqu’à Td,o pour n’importe quel flux thermique. Un modèle
thermo-mécanique simplifié, dans lequel la perte de rigidité est associée à la dégradation
thermique de la matrice (mesurée par DMA) est ensuite proposé. Lors d’une sollicitation
en traction fluage sous un flux thermique, la réponse du matériau est simulée en utilisant
les propriétés thermiques identifiées précédemment. À l’échelle des plis, on peut notam-
ment apprécier l’influence de la diminution de la rigidité sur la reprise de l’effort par les
plis à 0/90° lorsque la matrice des plis à ±45° fond. À l’échelle des constituants, le modèle
permet également de quantifier la concentration des contraintes dans les torons parallèles à
la sollicitation, ainsi que la localisation des déformations dans les zones de chevauchement
des torons longitudinaux et transversaux.
Perspectives
Les résultats présentés dans ce manuscrit ont permis d’améliorer la compréhension du
comportement thermo-mécanique d’un matériau composite tissé à matrice thermoplastique
dans des conditions critiques en température. De nombreuses questions restent ouvertes et
différentes pistes d’amélioration peuvent être proposées.
L’étude du comportement en traction a révélé l’importance que pouvait revêtir les phé-
nomènes d’oxydation sur le comportement mécanique d’un stratifié en traction. Il serait
donc nécessaire d’étudier plus en détail la décomposition sous air. L’utilisation de méthodes
isoconversionnelles analogues à celles proposées pour une décomposition sous atmosphère
neutre permettrait de développer un modèle de pyrolyse sous air. La connaissance du degré
de décomposition sous air en fonction du temps pourrait permettre d’identifier à partir de
quel avancement de l’oxydation les torons ne peuvent plus supporter d’effort mécanique
lors d’une sollicitation de type fluage en traction.
La modélisation de la pyrolyse proposée pour une atmosphère non oxydante, et donc appli-
cable à la décomposition dans l’épaisseur du matériau (ou en surface dans le cas de flammes
non oxydantes), peut aussi être améliorée. Sous sa forme actuelle, le modèle développé pour
rendre compte de la décomposition anisotherme est capable de prédire la décomposition
dans le cas d’une augmentation de la température à vitesse croissante, ce qui n’est pas
représentatif des conditions réelles. Vyazovkin et al. ont proposé une méthode pour étendre
la prédiction du degré de pyrolyse α à une rampe quelconque de température [208]. Pour
cela, la méthode décrite par l’Équation (2.21) (basée initialement sur l’équation (2.3) qui
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suppose une évolution linéaire de la température au cours du temps) a été étendue à une
évolution quelconque de la température. Au lieu de considérer une intégrale "température"
I(Eα, T ), une intégrale "température-temps" J(E, T (t)) est définie 14 :
J (E, T (t)) =
∫ t
0
exp
( −E
RT (t)
)
dt (4.24)
À partir de la mesure de α pour différents évolutions de températures Ti(t), Eα est identifié
en minimisant la fonction :
n∑
i=1
n∑
j 6=i
J(Eα, Ti (tα))
J(Eα, Ti (tα))
(4.25)
Figure F. – Champs de déformation axiale (en %) sur la face arrière d’un stratifié
quasi-isotrope C/PPS après 120 secondes d’exposition à un flux thermique
de 50 kW.m-2
Lors d’essais combinés, les forts gradients de température en surface (voir Figure 4.10) et
dans l’épaisseur entrainent à un instant donné la superposition de différents mécanismes de
déformation selon la position considérée dans la plaque. Or, la diversité des informations
14. La méthode pour la calculer est décrite dans [209].
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ne peut être pleinement exploitée par l’étude seule de la réponse macroscopique (qui est de
plus influencée par le comportement des zones qui ne sont pas exposées au flux thermique).
Pour étudier plus précisément la réponse du matériau, et notamment les phénomènes de
localisation résultant des forts gradients thermiques, l’utilisation de la corrélation d’images
numérique (CIN) semble adaptée. Un exemple de résultat est proposé Figure F. La mesure
des champs de déformations (en face arrière) ouvre en effet la voie vers une meilleure
compréhension du comportement d’un matériau composite exposé à un flux thermique :
• Mesure précise du champ de déformation ε,
• Possibilité de déterminer εth(T ) (déformation thermique) en combinant les informa-
tions de la CIN et les champs de température expérimentaux,
• Calcul des coefficients de dilatation thermique du composite,
• Identification des coefficients de dilatation thermique des constituants,
On peut aussi évoquer des pistes d’amélioration pour le modèle thermo-mécanique utilisé
pour les simulations, avec notamment son extension à des températures supérieures à la
température de décomposition. Pour estimer une propriété P d’un matériau en cours de
décomposition, certaines études considèrent une loi des mélanges entre la valeur de la
propriété du matériau vierge et celle du matériau décomposée, le tout pondéré par le degré
de pyrolyse α [210] :
P (α) = α Pcharbon + (1− α) Pmatrice (4.26)
Cette formulation pourrait être utilisée pour mettre en place une nouvelle étape d’iden-
tification analogue à celle décrite avant décomposition. Sans introduire de façon explicite
ce nouveau constituant dans le modèle mésoscopique, la matrice serait remplacée par un
matériau homogène dont chaque propriété serait formulée en fonction de α comme dans
l’équation (4.26) (avec Pmatrice les propriétés déjà identifiés et Pcharbon les propriétés en
cours d’identification). Chaque pas de calcul de la simulation thermique est alors réalisé
par étapes successives :
(1) Calcul du champs de température (Figure Ga),
(2) Calcul du degré de pyrolyse dans chaque élément à partir d’un modèle de pyrolyse
(Figure Gb),
(3) Calcul des propriétés du matériau en cours de décomposition pour le pas de calcul
suivant.
De manière plus générale, les simulations thermo-mécaniques doivent être étendues à des
lois de comportement tenant compte de la sensibilité au taux de chargement, a minima la
visco-élasticité, et au formalisme en grandes déformations, de telle sorte à bien représenter
les déformations locales élevées induites par la dégradation des propriétés.
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(a) Température (°C)
(b) Degré de pyrolyse α
Figure G. – Exemple de champs de températures et du degré de pyrolyse dans un
matériau composite stratifié tissé en cours de décomposition
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ANNEXEA
ENDOMMAGEMENT ET RUPTURE DES MATÉRIAUX
COMPOSITES
La rupture d’un matériau composite résulte de la combinaison de différents mécanismes
élémentaires d’endommagement : rupture des fibres, fissuration de la matrice ou rupture
de l’interface fibre-matrice. La rupture des fibres intervient lorsque la contrainte (ou la
déformation) dans la fibre atteint la contrainte (ou la déformation) à rupture en traction
de cette dernière. Le type de fissuration de la matrice dépend quant à lui de l’état de
contrainte. Si c’est la contrainte à rupture en traction qui est d’abord atteinte, la matrice
est fissurée transversalement. Si c’est la contrainte à rupture en cisaillement τm, il y a alors
fissuration longitudinale de la matrice, qualifiée de splitting lorsqu’elle a lieu à l’interface
fibre-matrice. Ce dernier ne peut avoir lieu que lorsque la contrainte en cisaillement de
l’interface est supérieure à τm. Dans le cas contraire, on observe une décohésion de l’interface
fibre-matrice.
A.1. Rupture dans les composites unidirectionnels
Traction longitudinale L’amorce de la rupture dans un composite UD soumis à une trac-
tion longitudinale se produit par rupture des fibres lorsque l’allongement à rupture des fibres
est plus faible que celui de la matrice (ce qui est généralement le cas dans les composites
à base de fibres de carbone). Une fois initiée, la propagation de la rupture va dépendre de
nombreux paramètres, au premier rang duquel la résistance de l’interface fibre-matrice [1].
Si elle est élevée, la concentration de contrainte en bout de fissure va induire une propaga-
tion transverse de la fissure avec une rupture alternée des fibres et de la matrice, donnant
lieu à une réponse élastique fragile. Si l’interface est peu résistante, la propagation de la
fissure se fait par rupture transverse de la matrice et décohésion de l’interface sans que les
fibres rompent. En aval de la fissure, l’ouverture de cette dernière surcontraint les fibres et
entrainent finalement leur rupture, mais pas forcément au niveau de la surface de rupture.
S’ensuit alors un phénomène de déchaussement des fibres (pull-out), à l’origine de fibres
nues facilement observables sur le faciès de rupture.
195
Chapitre A. Endommagement et rupture des matériaux composites
Figure A.1. – Rupture d’un composite UD lors d’une sollicitation transverse [1]
Traction transversale A l’inverse d’une traction longitudinale, la rupture lors d’une solli-
citation transverse est initiée par la fissuration longitudinale de la matrice ou par décohésion
de l’interface fibre-matrice (selon laquelle des deux possèdent la plus haute contrainte à
rupture en traction).
Compression La rupture en compression dans des composites UD peut prendre trois
formes : la formation d’une bande de flambement plastique (kinking), du splitting ou une
rupture par cisaillement des fibres (Figure A.2). Le premier mécanisme est le plus répandu
dans les matériaux composites. Il consiste en la formation d’une bande le long de laquelle
les fibres flambent localement avec la plastification de la matrice. Le second peut intervenir
lorsque l’interface fibre-matrice est faible et que des contraintes transverses liées à des
différences de coefficient de Poisson favorisent la fissuration longitudinale [211].
Figure A.2. – Rupture d’un composite UD en compression (a) Bande de flambement
plastique (b) Splitting (c) Rupture de fibres par cisaillement [212]
A.2. Rupture dans les stratifiés à plis unidirectionnels
En plus des mécanismes élémentaires d’endommagement décrits précédemment, un méca-
nisme supplémentaire existe dans les composites stratifiés : la fissuration interlaminaire qui
aboutit au délaminage, soit une séparation entre les plis.
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A.3. Rupture dans les stratifiés à plis tissés
Dans les stratifiés composés de plis UD, on observe généralement une combinaison des
phénomènes décrits précédemment pour les composites UD.
Dans un stratifié à plis croisés [0°, 90°]n soumis à une sollicitation de type traction (dans la
direction 0°), la rupture s’initie perpendiculairement à la direction de sollicitation dans les
plis à 90°, par une fissuration matricielle ou la décohésion à l’interface fibre-matrice. Sous
charge croissante, la densité de fissures augmente jusqu’à atteindre saturation, moment à
partir duquel s’initie en pointe de fissures la fissuration interlaminaire. Cette dernière va
se propager jusqu’à rupture transverse de la matrice et des fibres dans les plis à 0°.
A.3. Rupture dans les stratifiés à plis tissés
Les plis tissés possèdent la particularité de présenter des zones de chevauchement entre
fibres perpendiculaires, caractérisées par un angle de chevauchement (crimp angle), autour
desquelles se trouvent des zones riches en matrice (Figure A.3).
Figure A.3. – Représentation d’un pli tissé
Lors d’une traction sur un tissé [0°, 90°], l’endommagement s’initie au travers de fissures
intra-torons transversaux et de décohésion fibre/matrice dans les torons transversaux. Cette
dernière apparaît en premier lieu dans les zones de chevauchement des torons, à cause
de l’effort de flexion qu’exercent les torons longitudinaux sur les torons transverses. Ces
deux premiers phénomènes sont caractérisés par un début de non-linéarité sur la courbe
contrainte déformation [195]. Des ruptures de torons longitudinaux peuvent alors être ob-
servées localement en front de fissure. Comme pour les stratifiés UD, la ruine d’un stratifié
tissé en traction intervient finalement par la rupture des fibres à 0°. La particularité des
tissés est leur meilleure résistance à la fissuration longitudinale de la matrice et au splitting
grâce aux torons transversaux qui freinent leur propagation .
Pour un tissé [±45°], un réseau de micro-fissures se propagent le long des torons sens chaîne
et trame. Une fois ce réseau ayant atteint les bords libres du stratifié, un délaminage s’initie
et se généralise, entrainant la ruine du stratifié [213].
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